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Introduction 
 
 
 
Chercher à établir le lien entre la microstructure d’un alliage et ses propriétés mécaniques 
macroscopiques est une préoccupation légitime lorsque l’on souhaite optimiser une ou 
plusieurs de ses propriétés avec lucidité. Il faut pour cela identifier les mécanismes qui 
contrôlent la déformation aux échelles micro- et nano-scopiques, c’est à dire comprendre 
l’interaction des dislocations avec les éléments de la microstructure et identifier les obstacles 
qui contrôlent la propagation des dislocations et les mécanismes de leur franchissement sous 
une sollicitation donnée.  
La microscopie électronique à transmission (MET) permet d’atteindre cet objectif de trois 
manières complémentaires : 
- En identifiant avec précision les éléments de la micro- et de la nano-structure.  
- En réalisant des observations post mortem de la microstructure de déformation, et tout 
particulièrement des paysages de dislocations hérités d’une pré-déformation de l’alliage 
dans des conditions données. 
- En effectuant des essais de déformation in situ, cette technique permettant d’accéder à 
la dynamique des micromécanismes observés sous contrainte, en température et au 
cours du temps. 
 
Dans ce travail, nous avons appliqué cette méthodologie à l’étude de l’alliage de titane 
Ti-6Al-4V afin d’en déterminer les mécanismes élémentaires de déformation à température 
ambiante. 
 
Une résistance mécanique élevée, une faible densité et une excellente résistance à la corrosion 
sont les principales propriétés qui rendent le titane attractif pour de nombreuses applications. 
Les principales de ses applications se trouvent dans les secteurs de l’aéronautique et 
l’aérospatiale, la chimie et l’énergie ou la prothèse biomédicale. L’étendue de ses applications 
est généralement seulement limitée par le coût très élevé de ce matériau. 
 
Dans l’aéronautique, les alliages de titane tendent à occuper une part de plus en plus 
importante compte tenu du gain en masse qu’apporte leur faible densité. Actuellement, 
environ 10% de la masse de la structure d’un avion commercial est composée de titane. Dans 
les turboréacteurs, cette proportion atteint 25% et ce sont surtout les pales et disques de 
turbines dont les températures de fonctionnement ne dépassent pas les 500 °C qui en sont 
constitués [Lütjering et Williams 2003]. 
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Le titane et ses alliages sont des matériaux relativement récents puisqu’ils ont commencé a 
être exploités seulement au début des années 1950. Très vite, l’alliage Ti-6Al-4V (créé en 
1954) s’est imposé de part ses excellentes propriétés générales et est devenu le plus important 
des alliages biphasées α/β. Aujourd’hui encore, il est le plus utilisé des alliages de titane 
[Eylon et Seagle 2000]. 
Cet alliage présente par contre d’assez mauvaises propriétés de surface, notamment au niveau 
de sa résistance à l’usure mécanique. Afin de les améliorer, un projet national RNMP (Réseau 
National Matériaux et Procédés) a été mis en place : APROSUTIS (Amélioration des 
PROpriètès de SUrface des alliages de TItane en conditions Sévères d’utilisation) qui réunit 
plusieurs laboratoires académiques (LMP-Poitiers, ENSMA-Poitiers, ENI-Tarbes, CIRIMAT-
Toulouse, CEMES-Toulouse) et partenaires industriels (Airbus, Snecma, Turboméca). Ce 
travail de thèse s’est alors en partie rattaché à ce projet. Plusieurs dépôts et traitements de 
surface ont ainsi été réalisés et testés par différents laboratoires, dont le CEMES. Nous avons 
alors essayé de comprendre les modifications apportées par certains traitements de surface 
aux micromécanismes de déformation et nous nous sommes spécialement focalisés sur un 
traitement de nitruration effectué au LMP-Poitiers par l’équipe de J.P. Rivière. 
 
Pour bien comprendre les modifications apportées par les traitements de surface, il a donc 
fallu au préalable connaître et comprendre en détail les micromécanismes de déformation de 
l’alliage brut. Mais, bien que très largement utilisé, les études fondamentales sur les 
micromécanismes de déformation du Ti-6Al-4V sont assez rares, celles-ci portant 
essentiellement sur le titane pur ou des alliages modèles. Parmi les plus intéressantes, nous 
pouvons citer : 
- Les études post mortem portant sur d’autres alliages [Feaugas 1994, Feaugas et al. 
1997] ou sur des alliages modèles afin de déterminer le rôle des interfaces [Suri et al. 
1999, Savage et al. 2004] ou le rôle de l’ordre à courte distance dans la déformation 
[Neeraj et al. 2000a, Neeraj et Mills 2001]. 
- Les études basées sur des essais de déformation in situ dans un MET, principalement 
effectuées sur du titane pur [Naka et al. 1988, Farenc 1992], mais aussi sur du 
Ti-6Al-4V en conditions cryogéniques [Pélissié 1996, Ambard et al. 2001]. 
 
Malgré ces travaux, il reste encore un grand nombre de questions sans réponses concernant 
les micromécanismes de déformation du Ti-6Al-4V à température ambiante. Par ce travail, 
nous proposons d’y apporter quelques réponses. 
 
Ce mémoire s’articule en 7 chapitres. 
Après quelques généralités sur les alliages Ti-6Al-4V, le premier chapitre sera consacré à un 
rappel des travaux antérieurs relatifs à la déformation du titane et de ses alliages et nécessaires 
à la compréhension de ce travail. 
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Le matériau étudié ainsi que les différentes techniques expérimentales utilisées pour la 
réalisation de cette étude seront présentés dans le deuxième chapitre. 
Le troisième chapitre décrira la microstructure de l’alliage Ti-6Al-4V étudié et le rôle des 
différents types d’interfaces dans sa déformation. 
Le quatrième chapitre présentera les résultats expérimentaux sur les micromécanismes de 
déformation dans les colonies lamellaires. 
Et le cinquième chapitre exposera ceux sur les micromécanismes de déformation dans les 
nodules. 
Dans le sixième chapitre seront présentés les résultats concernant l’alliage traité en surface : 
nous détaillerons alors les modifications apportées à la microstructure et aux 
micromécanismes de déformation au voisinage de la surface nitrurée. 
Enfin, tous les résultats de cette étude seront discutés et comparés aux travaux antérieurs dans 
ce septième chapitre. 
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Chapitre I : Bibliographie 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Ce chapitre bibliographique, non exhaustif, a pour but de présenter les notions nécessaires à la 
compréhension du travail présenté dans ce manuscrit. Après quelques généralités sur les 
alliages Ti-6Al-4V, nous présenterons les différents systèmes de glissement possibles dans le 
titane et ses alliages. Ensuite, nous préciserons plus en détail les études faites sur la structure 
de cœur des dislocations vis dans le titane, le rôle des interfaces dans la déformation des 
alliages ainsi que celui de l’ordre à courte distance. Ce chapitre portera essentiellement sur les 
alliages Ti-6Al-4V et d’autres alliages de titane de composition et microstructure proches. 
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I.1.  Généralités sur les alliages Ti-6Al-4V  
 
 
I.1.1. Composition chimique  
 
Les alliages Ti-6Al-4V, également appelés TA6V ou Ti64, ont une composition nominale 
massique de 6% d’aluminium, 4% de vanadium et 90% de titane. Cependant une certaine 
dispersion de composition est tolérée par la norme et d’autres éléments peuvent également 
être présents en tant qu’impuretés (Tableau 1). Les principaux éléments d’impuretés sont soit 
des interstitiels comme l’oxygène, l’azote, l’hydrogène et le carbone, soit des éléments de 
substitution comme le fer et le silicium. Le Ti-6Al-4V est également disponible en version 
ELI (Extra-Low Interstitial) ayant des teneurs en interstitiels maximales plus faibles. 
 
Eléments Al V O N Ti 
Fraction massique (%) 5,5 à 6,75 3,5 à 4,5 max 0,2 max 0,05 base 
Tableau 1. Composition massique nominale des alliages Ti-6Al-4V 
 
I.1.2. Cristallographie 
 
Le titane et ses alliages possèdent deux phases allotropiques : la phase α de structure 
cristallographique hexagonale compacte est stable à basse température, alors que la phase β 
cubique centrée est stable à haute température. La température de transus entre ces deux 
phases dépend fortement des éléments d’alliage. Elle est par exemple de 882 °C pour le titane 
pur et de 995 °C pour le Ti-6Al-4V. 
De nombreux alliages de titane sont biphasés α/β à température ambiante. Cela est rendu 
possible par l’addition d’éléments d’alliage betagènes qui stabilisent la phase β à basse 
température. Dans le Ti-6Al-4V, c’est le vanadium qui joue ce rôle et certaines impuretés 
comme le fer et le silicium sont également bétagènes. L’aluminium et les interstitiels 
(oxygène, azote et carbone) sont quant à eux alphagènes et stabilisent la phase α, ce qui a 
pour effet d’augmenter la température du transus α/β. 
 
Les paramètres de maille de la phase α du Ti-6Al-4V sont légèrement inférieurs à ceux du 
titane pur (Tableau 2) [Castro et Séraphin 1966]. Le rapport c/a est inférieur à la valeur idéale 
de 1,633 de la structure hexagonale. Le paramètre de maille de la phase β dans le Ti-6Al-4V 
varie fortement selon sa concentration en vanadium et se situe entre 0,321 et 0,325 nm 
[Castro et Séraphin 1966]. 
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 a (nm) c (nm) c/a 
Titane-α 0,295 0,468 1,587 
Ti-6Al-4V 0,292 0,467 1,597 
Tableau 2. Comparaison des paramètres de maille de la phase α du titane et du Ti-6Al-4V 
 
A température ambiante, les alliages Ti-6Al-4V sont donc globalement biphasés α/β, la phase 
α étant majoritaire et la phase β minoritaire. Mais d’autres phases peuvent aussi être présentes 
en plus petites quantités. Les principales sont : 
- deux martensites généralement de forme aciculaire qui peuvent se former à partir de la 
phase β : une phase α’ de structure hexagonale compacte et une phase α” de structure 
orthorhombique [Lütjering et Williams 2003], 
- une phase ω de structure hexagonale qui précipite dans les grains β sous forme de 
précipités de taille nanométrique [Lasalmonie et Loubradou 1979]. Cette phase a un 
effet durcissant important. Elle est dite athermique si elle est obtenue après une trempe 
depuis le domaine β ou isotherme si elle est obtenue lors d’un revenu, 
- une phase α2 (Ti3Al) ordonnée qui peut précipiter dans la phase α lors de revenus. 
 
 
I.1.3. Microstructures  
 
Selon les traitements thermomécaniques réalisés lors de leur élaboration, les alliages 
Ti-6Al-4V peuvent présenter trois types de microstructures : entièrement lamellaire, 
entièrement nodulaire ou bimodale. 
 
I.1.3.a. Microstructure bimodale 
 
Cette microstructure (Figure 1 [Lütjering 1998]) se compose à la fois de nodules et de 
colonies lamellaires dans des proportions variables. Afin de bien comprendre les différences 
qu’il peut y avoir dans la déformation de ces deux entités, il est essentiel de comprendre en 
quoi elles diffèrent. Pour cela nous allons brièvement nous intéresser à leur formation lors de 
l’élaboration. Le procédé d’élaboration est représenté schématiquement sur la Figure 2 
[Lütjering 1998]. L’étape qui nous intéressera le plus pour la suite est celle de recristallisation 
(III). En effet, c’est lors du maintien en température dans le domaine α+β de cette étape que 
vont se former les nodules alpha primaires αP qui vont se trouver mêlés avec des grains de 
phase β. Les éléments d’alliage vont alors se répartir selon la phase qu’ils stabilisent. Ainsi 
les nodules αP vont se trouver enrichis en aluminium et les grains β en vanadium. Lors du 
refroidissement, les lamelles alpha secondaires αS vont alors cristalliser dans les grains β et la 
phase β résiduelle va se retrouver piégée entre elles, ce qui va former les colonies lamellaires. 
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Les lamelles αS seront donc à priori moins riches en éléments alphagènes, notamment en 
aluminium, et éventuellement plus riches en éléments bétagènes que les nodules αP. La phase 
de recuit (IV) permet ensuite de relaxer les contraintes internes. Selon la température et le 
temps de maintien, la formation de particules de Ti3Al est alors aussi possible dans les 
nodules. 
 
Figure 1. Micrographie optique d'un alliage Ti-6242 à microstructure bimodale : les nodules 
sont en clair et les colonies lamellaires plus sombres 
 
 
Figure 2. Schématisation des 4 étapes du procédé d'élaboration pour une microstructure 
bimodale : homogénéisation (I), déformation (II), recristallisation (III) et recuit (IV) 
 
I.1.3.b. Microstructures entièrement lamellaire ou nodulaire 
 
L’alliage étudié présentant une microstructure bimodale, nous ne nous attarderons pas sur ces 
deux microstructures.  
Nous pourrons toutefois retenir que la microstructure entièrement lamellaire est obtenue par 
une recristallisation (III) dans le domaine β et que la microstructure entièrement nodulaire est 
obtenue de la même façon que la bimodale soit en utilisant une température de 
recristallisation (III) plus basse soit en appliquant une vitesse de refroidissement très lente 
après la recristallisation. 
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I.2. Systèmes de glissement du titane et de ses alliages 
 
 
Dans les métaux de structure hexagonale comme le titane, cinq systèmes de glissement sont 
possibles. Pour trois d’entre eux, les dislocations ont un vecteur de Burgers de type a = 
! 
a 3 1120  et peuvent glisser dans le plan de base, les plans prismatiques ou les plans 
pyramidaux de 1ère espèce (Figure 3). Pour les deux autres systèmes, les dislocations ont un 
vecteur de Burgers de type c+a et peuvent glisser dans les plans pyramidaux de 1ère et 2ème 
espèce (Figure 3). Plusieurs types de macles sont aussi possibles. 
 
Figure 3. Systèmes de glissement de la structure hexagonale. A gauche ceux correspondant 
aux dislocations de vecteur de Burgers de type a et à droite ceux correspondant à celles de 
type c+a. Les plans de base (B), prismatiques (P) ou pyramidaux de 1ère espèce (Π1) et 2ème 
espèce (Π2) sont matérialisés. 
 
I.2.1. Dans le titane pur 
 
Les métaux de structure hexagonale possèdent tous un mode de glissement principal qui est 
soit le glissement prismatique soit le glissement basal. Pour le titane pur, c’est le glissement 
de dislocations de vecteurs de Burgers de type a qui est le glissement principal ; dans les 
monocristaux, il est même activé dans des cas d’orientation très défavorable [Akhtar 1975, 
Naka et al. 1988, Naka et al. 1991]. C’est donc le système de glissement qui a été le plus 
largement étudié par le passé comme nous allons le voir dans ce qui suit.  
 
I.2.1.a. Glissement prismatique 
 
Plusieurs expériences de déformation macroscopique sur des monocristaux [Churchman 
1954, Tanaka et Conrad 1972, Akhtar et Teghtsoonian 1975, Naka et al. 1988, Biget et Saada 
1989] ont mis en évidence des variations importantes de la contrainte de cisaillement critique, 
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que nous noterons par la suite CRSS pour Critical Resolved Shear Stress, en fonction de la 
température et de la teneur en impuretés : 
- elle décroît en fonction de la température, 
- elle augmente fortement avec la concentration en interstitiels (oxygène, carbone et 
azote). 
Ces variations en fonction de la température et de la teneur en interstitiels sont importantes 
comme cela est visible sur la Figure 4 [Naka et al. 1988]. Les teneurs en interstitiels sont 
exprimées en équivalent oxygène O* (où O*=O+2N+C). Notons que les éléments de 
substitution ont également un effet durcissant : à teneur en interstitiels identique, les 
échantillons contenant plus de fer ont une limite d’élasticité supérieure [Biget et Saada 1989]. 
 
Figure 4. Variations de la CRSS du glissement prismatique dans le titane en fonction de la 
température T et de la teneur en interstitiels exprimée en équivalent oxygène O* 
 
A des températures inférieures à 550 K, les dislocations se présentent sous la forme de longs 
segments vis rectilignes comme on peut le voir sur la Figure 5 [Naka et al. 1991] ce qui 
traduit la forte friction de réseau à laquelle elles sont soumises. Des expériences de 
déformation MET in situ ont conduit aux mêmes observations [Naka et al. 1988, Farenc 
1992, Farenc et al. 1993, Farenc et al. 1995] : en effet la vitesse des segments coins est au 
moins cinquante fois plus grande que celle des segments vis et il ne reste rapidement que ces 
derniers pour participer à la déformation. Les segments vis des dislocations ont alors toujours 
un mouvement saccadé. 
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Figure 5. Longs segments vis rectilignes dans un échantillon de titane déformé de 4% à 373 K 
 
Pour expliquer ces observations, plusieurs mécanismes ont été proposés dont les 
principaux sont exposés ci-dessous. 
 
Plusieurs auteurs [Conrad 1966, Tanaka et Conrad 1972, Akhtar et Teghtsoonian 1975] ont 
d’abord proposé un mécanisme contrôlant le glissement par des interactions élastiques 
dislocations-interstitiels de type Fleisher [Fleischer 1962]. Cependant ce mécanisme ne 
permet d’expliquer ni la présence majoritaire de dislocations vis rectilignes ni leur 
mouvement saccadé. De plus, d’autres auteurs ont montré que cette interaction est beaucoup 
trop faible pour expliquer les variations de CRSS observées [Šob et al. 1975]. 
 
Un modèle de double décrochement développé à partir du mécanisme de Peierls originel a 
aussi été proposé [Levine 1966, Sastry et Vasu 1972]. Les dislocations se stabilisent alors 
dans une vallée de Peierls entre deux rangées atomiques denses. Pour passer à la vallée de 
Peierls suivante, la dislocation doit franchir un potentiel de Peierls à l’aide de l’activation 
thermique. Ce franchissement s’effectue alors par la germination et la propagation de doubles 
décrochements. Les dislocations subissent donc une force de friction périodique importante, 
mais le modèle ne permet pas d’expliquer l’observation de dislocations vis rectilignes. 
 
Pour pouvoir rendre compte de la présence des dislocations vis, Naka et al. ont proposé un 
modèle dit de Peierls étendu [Naka et al. 1988]. Ce modèle est basé sur le modèle de Peierls 
avec la différence que la force de friction sur les segments vis résulte cette fois de la 
dissociation ou de l’étalement du cœur de la dislocation hors de son plan de glissement, ce qui 
permet ainsi de rendre compte de la prédominance des dislocations vis rectilignes. 
 
Enfin, le modèle précédent ne permettant pas d’avoir des aires d’activation aussi grandes que 
celles mesurées ni d’expliquer le mouvement saccadé des dislocations observé in situ, Farenc 
propose de décrire le mouvement des dislocations vis par un mécanisme de blocage-
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déblocage [Farenc 1992]. La dislocation se déplace alors par saut entre deux positions de 
blocage. Comme pour le mécanisme de Peierls étendu, la force de friction subie par les 
segments vis, et donc leur blocage, est due à une structure de cœur étalée et sessile. Le 
paramètre contrôlant leur mouvement est alors le déblocage qui consiste à recombiner le cœur 
de la dislocation dans son plan de glissement dans une configuration glissile ; cette 
configuration possède alors une certaine stabilité permettant à la dislocation de glisser sur 
d’assez grandes distances contrairement au mécanisme de Peierls étendu où la dislocation se 
bloque à chaque rangée atomique (Figure 6). Quand la température augmente, la longueur de 
saut diminue jusqu’à ce que le blocage s’effectue à chaque rangée atomique et que l’on 
retrouve le mécanisme de Peierls étendu. Ce mécanisme avait initialement été proposé pour 
interpréter le glissement dans le béryllium [Couret et Caillard 1989b, Couret et Caillard 
1989a]. 
 
Figure 6. Vue schématique des mécanismes de glissement mettant en jeu une force de friction. 
La dislocation se bloque dans chaque vallée de Peierls pour le mécanisme de Peierls, alors 
que pour le blocage-déblocage elle peut effectuer des sauts plus longs. 
 
En résumé, les dislocations glissent dans le plan prismatique par une succession de sauts 
décrits par le mécanisme de blocage-déblocage. Cette longueur de saut diminue quand la 
température augmente jusqu’à atteindre la distance entre deux vallées de Peierls, le 
mouvement est alors décrit par le mécanisme de Peierls étendu (de 473 à 550 K selon [Farenc 
1992]). Dans les deux cas, c’est le déblocage de la configuration sessile qui contrôle le 
mouvement des dislocations. Les interactions dislocations-impuretés ne sont pas le 
mécanisme contrôlant. Les impuretés ont alors un effet durcissant en rendant la transition 
entre les configurations sessile et glissile plus difficile. La nature de ces configurations sera 
discutée dans le paragraphe suivant concernant les structures de cœur des dislocations vis. 
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I.2.1.b. Autres modes de déformation 
 
Les autres systèmes de glissement ont été assez peu étudiés dans le titane pur bien qu’ils 
puissent être activés dans certains cas particuliers de sollicitation. Pour plus de détails nous 
pourrons nous reporter à l’article de synthèse de Conrad [Conrad 1981] et dont nous 
retiendrons juste les points suivants :  
- Pour le glissement basal, les dislocations observées sont généralement de caractère vis. 
Comme pour le glissement prismatique, la CRSS varie également en fonction de la 
température et de la concentration en interstitiels. 
- Le glissement pyramidal, que ce soit de dislocations de vecteur de Burgers de type a ou 
c+a est très rarement observé. 
- Plusieurs systèmes de maclage sont possibles et nécessitent généralement la présence 
préalable de dislocations pour pouvoir être activés. 
 
Nous pouvons mentionner également une étude récente [Zaefferer 2003] qui s’est intéressée à 
du titane polycristallin texturé et sollicité de manière à défavoriser le glissement prismatique. 
Les dislocations de vecteur de Burgers de type a glissent alors principalement dans les plans 
de base et pyramidaux de 1ère espèce, mais parfois aussi dans les plans prismatiques. 
L’auteur a également montré que l’oxygène inhibe le maclage et réduit l’activation de 
dislocations de vecteurs de Burgers de type c+a. 
 
Pour terminer, Naka et Lasalmonie ont observé que le glissement dévié dans les plans 
pyramidaux de 1ère espèce se généralise pour des température supérieures à 300 K, ceci pour 
des dislocations glissant dans les plans prismatiques et bien que l’orientation ne soit pas 
favorable au glissement pyramidal [Naka et Lasalmonie 1983]. 
 
 
I.2.2. Dans les alliages 
 
Les alliages de titane comme le Ti-6Al-4V étant généralement biphasés α/β, il convient de 
s’intéresser à la déformation de chacune de ces deux phases. 
 
I.2.2.a. Déformation de la phase β  
 
Concernant la phase β, il est souvent admis qu’elle est plus "dure" que la phase α pour deux 
raisons essentielles : d’une part parce qu’elle possède une limite d’élasticité plus importante, 
par exemple pour des alliages Ti-Mn elle passe de 350 MPa s’il est monophasé α à 1000 MPa 
s’il est monophasé β [Ankem et Margolin 1986], et d’autre part parce que plusieurs auteurs 
n’ont pas observé sa déformation [Mahajan et Margolin 1982, Feaugas et Clavel 1997]. 
Cependant, d’autres auteurs observent que la phase β se déforme [Ambard 2001, Savage et al. 
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2004] et il semble difficile de conclure définitivement sur ce point en l’état actuel des 
connaissances. Néanmoins, les alliages biphasés ayant la plupart du temps une très faible 
proportion de phase β, la déformation de l’alliage peut se résumer à celle de la phase α bien 
que la phase β ait un rôle dans la déformation comme nous le verrons un peu plus loin, 
notamment dans le paragraphe portant sur les interfaces. 
 
I.2.2.b. Déformation de la phase α  
 
En ce qui concerne la phase α, la prédominance du glissement prismatique n’est pas aussi 
évidente que dans le titane pur et les autres systèmes de glissement sont souvent plus 
facilement activés. En effet, l’addition d’éléments d’alliage comme l’aluminium tend à faire 
augmenter la CRSS du glissement prismatique, rendant les autres systèmes de glissement 
relativement plus facile à activer que dans le titane pur [Sakai et Fine 1974]. 
Les observations MET d’alliages α/β tels que le Ti-6Al-4V déformés à température ambiante 
montrent que la déformation est essentiellement assurée par des dislocations de vecteurs de 
Burgers de type a. Les populations de dislocations sont alors composées de longs segments 
vis plus ou moins rectilignes [Welsch et Bunk 1982, Suri et al. 1999, Neeraj et al. 2000a, Xiao 
et Umakoshi 2002, Zaefferer 2003]. Le glissement de dislocations c+a est rare dans le 
Ti-6Al-4V et le maclage généralement inexistant [Zaefferer 2003, Bridier 2006]. Ce dernier 
peut cependant être activé dans des alliages à faible teneur en oxygène et serait favorisé par la 
présence de dislocations présentes avant déformation [Manero et al. 2000]. Dans un 
polycristal, l’activation du glissement de dislocations c+a est normalement nécessaire pour 
permettre une déformation plastique homogène du matériau (critère de Von Mises). Mais sa 
CRSS est environ 5 fois plus grande que celle du glissement de dislocations a [Lütjering et 
Williams 2003] : ce dernier est donc plus facilement activé, même lorsqu’il est moins 
favorablement orienté que le glissement de dislocations c+a (qui est alors très rarement 
observé). 
Ces observations MET sont assez peu nombreuses pour des alliages aussi largement utilisés, 
et des études détaillées sur les micromécanismes de déformation sont assez rares. Les études 
les plus précises sont le plus souvent faites sur des monocristaux ou des alliages modèles dans 
le but d’étudier un mécanisme en particulier comme le rôle des interfaces [Suri et al. 1999, 
Savage et al. 2004] ou les effets de l’ordre à courte de distance [Neeraj et al. 2000a, Neeraj et 
Mills 2001]. Ce type d’étude donne des informations extrêmement utiles sur ces aspects qui 
seront détaillés dans les paragraphes suivants. Mais les informations sur les interactions et les 
importances respectives des différents micromécanismes qui régissent la déformation globale 
d’un alliage industriel polyphasé font encore défaut. 
Remarquons également que des expériences de déformation MET in situ n’ont été réalisées 
sur des alliages de titane qu’en conditions cryogéniques à une température de 20 K [Pélissié 
1996, Ambard 2001]. Compte tenu des difficultés à la fois de préparation les lames minces et 
de réalisation des essais à ces températures, ces expériences ont été assez peu nombreuses 
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mais ont révélé des informations intéressantes : les dislocations mobiles ont toutes des 
vecteurs de Burgers de type a, les parties coins sont environ cent fois plus rapides que les 
parties vis et les parties vis ont soit un mouvement saccadé soit un mouvement "visqueux" par 
ondulations. 
 
En ce qui concerne la nature et l’importance relative des systèmes de glissement activés, une 
étude récente a permis de les déterminer en couplant l’observation des traces de glissement 
lors d’un essai de traction in situ sous MEB avec des analyses EBSD (Electron 
Back-Scattering Diffraction) afin de déterminer l’orientation cristallographique de chaque 
grain [Bridier et al. 2005, Bridier 2006]. Cette analyse a été effectuée sur un grand nombre de 
nodules et de colonies lamellaires d’un alliage Ti-6Al-4V de microstructure bimodale. Il a été 
observé que les nodules se déforment bien avant les colonies lamellaires et à des contraintes 
inférieures à la limite d’élasticité conventionnelle à 0,2%. De ce fait, leurs résultats 
concernent surtout la déformation des nodules et nous en retiendrons les principaux points 
suivants : 
- tous les systèmes de glissement observés mettent en jeu uniquement des dislocations de 
vecteur de Burgers de type a, 
- le glissement prismatique et le glissement basal sont les deux modes de déformation 
principaux, 
- à facteur de Schmid équivalent entre glissements basal et prismatique, c’est le 
glissement prismatique qui est activé : il est très légèrement favorisé dans les nodules, 
- le glissement pyramidal de 1ère espèce est observé si son facteur de Schmid est 
supérieur à 0,47 et parfois aussi sous forme de glissement dévié, 
- la transmission de la déformation est facile dans des nodules ou des colonies 
lamellaires voisines ayant une orientation cristallographique très proche, 
- les CRSS ont été mesurées à 388 MPa pour le glissement prismatique et à 373 MPa 
pour le basal. Notons que ces mesures sont assez proches des valeurs de 392 MPa et 
444 MPa (respectivement pour les glissements prismatique et basal) mesurées 
antérieurement en compression [Jones et Hutchinson 1981]. 
 
 
 
I.3. Structure de cœur des dislocations vis 
 
 
Il est maintenant relativement admis que la grande force de friction que subissent les 
dislocations vis dans les plans prismatiques du titane est due à leur structure de cœur. Celle-ci 
présenterait en effet une configuration stable et sessile étalée à trois dimensions dans plusieurs 
plans. Le cœur de la dislocation doit alors se recombiner dans son plan de glissement dans 
une configuration glissile et métastable pour pouvoir avancer, avant de retrouver sa 
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configuration énergétiquement plus favorable et s’arrêter. La dislocation avance alors de 
manière saccadée en effectuant de rapides sauts entre deux positions de blocage comme cela a 
été observé in situ [Naka et al. 1988, Farenc 1992]. 
De nombreuses études ont proposé différentes structures de cœur pour expliquer d’une part la 
prédominance du glissement prismatique dans le titane et d’autre part les différents 
mécanismes observés et le glissement dévié en particulier. 
 
 
I.3.1. Structure de cœur étalée dans les plans prismatique et basal 
 
Cette structure de cœur a été d’abord proposée par Legrand à partir de calculs atomistiques 
afin d’expliquer la prédominance du glissement prismatique dans le titane [Legrand 1984, 
Legrand 1985]. Cet auteur montre qu’un cœur étalé principalement dans le plan prismatique 
est énergétiquement plus favorable qu’un cœur dissocié principalement dans le plan de base à 
cause de la structure électronique de l’atome de titane et en particulier des électrons de la 
couche d qui sont responsables de liaisons covalentes anisotropes. La structure de cœur 
calculée la plus stable pour les dislocations vis est alors étalée principalement et de façon 
continue dans le plan prismatique avec des étalements secondaires dans les plans de base qui 
sont responsables de leur faible mobilité. 
D’autres calculs ont été effectués ensuite en prenant des potentiels d’interaction atomique plus 
récents pour tenter d’obtenir une meilleure précision [Vitek et Igarashi 1991, Girshick et al. 
1998, Bacon et Vitek 2002, Aoki et al. 2007]. Tous obtiennent les mêmes conclusions et une 
structure de cœur similaire à celle proposée par Legrand dont la Figure 7 en est une 
représentation [Aoki et al. 2007]. Remarquons néanmoins que si tous considèrent que 
l’étalement dans le plan prismatique est continu, seule une étude [Vitek et Igarashi 1991] le 
considère dissocié en 2 partielles comme c’est le cas pour un cœur qui serait étalé 
principalement dans le plan basal où la symétrie autorise alors une dissociation en 2 partielles 
de Shockley. Mais même dans ce cas, leurs calculs montrent que les partielles présentent aussi 
un étalement secondaire dans les plans de base. 
Il est important de souligner que tous ces calculs atomistiques sont effectués pour des 
dislocations sous contrainte nulle et que rien ne garantit que leur structure de cœur ne soit pas 
modifiée par la contrainte appliquée. La température n’est généralement pas prise en compte 
non plus, ainsi que le rôle qu’ont les impuretés dans le durcissement du titane. 
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Figure 7. Représentation de la structure de cœur étalée principalement dans le plan 
prismatique. Les flèches représentent les déplacements relatifs des atomes par rapport à leurs 
premiers voisins 
 
I.3.2. Structure de cœur étalée dans les plans prismatique et pyramidal 
 
Cette structure de cœur a été proposée initialement par Šob [Šob et al. 1975] puis par Naka 
[Naka et al. 1988] dans le but d’expliquer la facilité du glissement dévié dans les plans 
pyramidaux de 1ère espèce. En effet le glissement dévié dans les plans pyramidaux devient 
très fréquent à partir de 300 K même dans des échantillons orientés pour le glissement 
prismatique : les lignes de glissement ne sont alors pas rectilignes [Naka et Lasalmonie 1983]. 
Comme pour les calculs précédents, la structure de cœur est supposée non planaire pour 
expliquer que la friction de réseau soit suffisamment grande pour contrôler la vitesse de 
déformation et son étalement principal doit se trouver dans le plan prismatique pour expliquer 
sa prédominance. La différence se trouve au niveau des étalements secondaires qui ne sont 
plus supposés être dans les plans de base mais dans des plans pyramidaux de 1ère espèce 
(Figure 8 [Naka et al. 1988]), cela afin de rendre compte de l’existence et de la facilité du 
glissement dévié dans ces plans. Cette structure de cœur n’est cependant pas 
fondamentalement différente de la précédente puisque toutes les deux permettent d’expliquer 
la prédominance du glissement prismatique. 
 
Figure 8. Structure de cœur des dislocations vis dans le titane proposée par Naka : la 
dislocation est dissociée en 4 partielles b1, b2, b3 et b3. 
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Concernant les impuretés, nous avons vu dans le paragraphe précédent que leurs interactions 
avec les dislocations en tant qu’obstacles ne permettait pas d’expliquer leur effet durcissant 
observé. Naka propose alors que les interstitiels modifient la structure de coeur des 
dislocations vis rendant la transition entre les deux configurations de cœur sessile et glissile 
plus difficile [Naka et al. 1988]. Cette modification est alors due à une interaction chimique 
entre atomes qui augmente l’énergie de recombinaison de la dislocation dans sa configuration 
glissile. Cette hypothèse n’est valable que pour des concentrations en interstitiels relativement 
élevées (à partir de 1500 ppm) et elle est en accord avec les observations in situ [Farenc 
1992]. 
 
Enfin, pour terminer sur les structures de cœur, il est intéressant de mentionner deux études 
faites en MET Haute Résolution. La première porte sur la structure de cœur de dislocations 
coin glissant dans les plans prismatiques du titane [De Crecy et al. 1983]. Les observations 
montrent que le cœur de la dislocation est étalé dans le plan prismatique sur environ 1,2 nm ; 
mais rien ne dit que le cœur des segments vis soit similaire à celui des segments coin. 
La seconde étude, plus récente, porte sur le cœur des segments vis de dislocations glissant 
dans le plan basal d’un alliage Ti-6Al déformé en traction [Neeraj et al. 2005]. Cependant la 
technique ne permet d’observer que les composantes coin du cœur de la dislocation qui 
semblent être étalées principalement dans les plans pyramidaux de 1ère espèce. Les auteurs 
supposent alors que le cœur des vis est uniquement dissocié dans les plans pyramidaux en 
traction mais qu’il est étalé dans les plans prismatique et de base en compression, ceci afin 
d’expliquer l’anisotropie de CRSS qu’ils observent entre la déformation en traction et en 
compression. Le glissement serait alors plus facile en traction à cause de la structure de cœur 
dissociée dans les plans pyramidaux qui favorise le glissement dévié dans ce type de plan. 
En outre, ce type d’expérience pose le même problème que les simulations atomiques : le 
cœur de la dislocation est observé sans contrainte appliquée, et rien ne permet de penser qu’il 
conserve les mêmes étalements avec et sans contrainte. De plus les composantes vis ne 
peuvent pas être observées alors que les calculs atomistiques vont dans le sens d’un étalement 
de ces composantes beaucoup plus importants que celui des composantes coins [Legrand 
1985, Vitek et Igarashi 1991, Girshick et al. 1998]. De plus une part très importante de 
glissement dévié dans les plans pyramidaux a également été observée pour du titane déformé 
en compression [Naka et Lasalmonie 1983]. 
 
 
 
I.4. Nature et rôles des interfaces 
 
 
Les alliages de titane ne sont que très rarement monocristallins et présentent donc de 
nombreuses interfaces. Comme nous allons le voir dans ce qui suit, c’est dans les alliages 
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lamellaires ou dans les colonies lamellaires des alliages bimodaux que les effets des interfaces 
sont les plus subtils. 
 
 
I.4.1. Nature des interfaces dans les structures lamellaires 
 
Lors d’un refroidissement lent, la phase α précipite sous forme de lamelles au sein d’un grain 
β pour former une colonie composée de lamelles de phase alpha secondaire αS séparées par 
de la phase β résiduelle que nous appellerons lamelles β par la suite. Les deux phases 
présentent alors une relation d’orientation qui est la relation dite de Burgers [Burgers 1934], 
définie par : 
 
! 
101( )" // 0001( )#  et 
! 
11 1 [ ]" // 1 12 0[ ]#  
 
La relation d’orientation entre les deux phases α et β est alors toujours très proche de la 
relation de Burgers [Bhattacharyya et al. 2003, Stanford et Bate 2004]. Dans une même 
colonie lamellaire, les lamelles αS auront donc généralement la même orientation 
cristallographique bien qu’elles puissent avoir des orientations morphologiques différentes. 
En effet une récente étude a montré que des lamelles αS peuvent faire un angle de plus de 60° 
entre elles et avoir des orientations cristallographiques très proches dans lesquelles leur axe c 
est commun avec une rotation du cristal d’environ 10° autour de cet axe [Bhattacharyya et al. 
2003] ; ces deux orientations correspondent alors aux deux variantes possibles de la relation 
de Burgers. 
Des calculs ont également montré que cette relation d’orientation permet de minimiser 
l’énergie des interfaces qui doivent alors contenir des dislocations de misfit de vecteurs de 
Burgers de types c et a [Plichta et Aaronson 1980]. 
 
 
I.4.2. Rôle des interfaces αS/β  dans la déformation 
 
Comme nous l’avons vu précédemment, de nombreux auteurs considèrent la phase β comme 
plus "dure" que la phase α bien qu’il soit difficile d’en être certain aux vues de résultats 
parfois contradictoires. Partant de cette hypothèse, nous pourrions donc penser que la 
succession de lamelles β dans les structures lamellaires confinent les dislocations dans la 
phase α comme cela a déjà été supposé par certains auteurs [Chan et al. 1981]. Cependant, 
plusieurs auteurs ont observé que le cisaillement de la phase β était possible [Lin et al. 1984, 
Miller et al. 1987, Ambard 2001]. De plus, Suri et al ont montré récemment que l’application 
de la loi de Hall-Petch en prenant en compte la largeur des lamelles αS dans des 
monocolonies lamellaires ne permet pas du tout de rendre compte de la limite d’élasticité 
mesurée qui est alors largement surestimée [Suri et al. 1999]. Il semble donc que les 
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interfaces αS/β ne soient pas le paramètre majeur du durcissement des colonies lamellaires, 
mais elles ont quand même, malgré cela, une influence notable dans la déformation. 
 
I.4.2.a. Transmission de la déformation 
 
Dans les alliages de titane, la relation de Burgers n’est pas parfaitement vérifiée : bien que le 
plan de base coïncide avec le plan 
! 
101( ) de la phase β, les trois directions a de la maille 
hexagonale ne coïncident pas exactement avec les directions correspondantes dans la phase β. 
Les trois vecteurs de Burgers a de la phase α ne sont alors pas équivalents et chacun présente 
un écart angulaire différent avec le vecteur de Burgers correspondant de la phase β. Ces 
angles ont été mesurés dans un alliage Ti-6242 et sont reportés sur la Figure 9 [Savage et al. 
2004] : le vecteur a1 de la phase α fait un angle de 0,7° avec le vecteur de Burgers b1 
correspondant de la phase β, a2 fait un angle de 11,1° avec b2 et a3 un angle de 5,96° avec 
b3. Remarquons que les modules des vecteurs de Burgers des deux phases sont aussi 
légèrement différents. Six systèmes de glissement principaux correspondant à ces trois 
vecteurs de Burgers sont alors possibles : trois pour le glissement basal, la transmission de la 
déformation se faisant dans le plan 
! 
101( ) de la phase β, et trois pour le glissement 
prismatique, la transmission de la déformation se faisant dans des plans 
! 
1 1 2{ } de la phase β 
pour a1 et a2 et dans un plan 
! 
1 10{ } pour a3. De plus, il faut noter qu’une désorientation de 
l’ordre de ±0,5° est possible entre les directions 
! 
0001[ ]"  et 
! 
101[ ]"  [Dahmen 1982]. 
 
Figure 9. Ecarts entre les vecteurs de Burgers de type a de la phase α et ceux de la phase β 
notés b. L'hexagone représente le plan de base de la maille hexagonale et le rectangle le plan 
(101) correspondant de la maille cubique centrée. 
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Une étude détaillée a été faite sur la transmission des différents systèmes de glissement entre 
les deux phases dans les colonies lamellaires. Pour cela, les auteurs ont déformé à température 
ambiante des mono-colonies de Ti-6242 et de Ti-5Al-2,5Sn-0,5Fe afin de n’activer qu’un seul 
des six systèmes de glissement les plus faciles à chaque fois. Les valeurs des CRSS 
correspondant au Ti-6242 déformé en traction sont reportées dans le Tableau 3 en fonction du 
vecteur de Burgers des dislocations [Savage et al. 2001]. Nous retiendrons que c’est pour le 
glissement basal que les variations de CRSS sont les plus importantes et que c’est le système 
de glissement ayant le plus grand désaccord angulaire (a2) qui est le plus difficile à 
transmettre. A cause de ces désorientations entre systèmes de glissement des deux phases, la 
transmission s’accompagne de résidus de dislocations laissés aux interfaces. Après le passage 
de plusieurs dislocations, ces auteurs ont montré et observé en MET que ces résidus forment 
des dislocations d’un vecteur de Burgers a différent de celui des dislocations transmises aussi 
bien pour le glissement prismatique [Suri et al. 1999] que basal [Savage et al. 2004]. 
Vecteurs de Burgers
CRSS pour le 
glissement prismatique
CRSS pour le 
glissement basal
a1 208 MPa 245 MPa
a2 215 MPa 285 MPa
a3 230 MPa 220 MPa
 
Tableau 3. CRSS des systèmes de glissement prismatique et basal du Ti-6242 lamellaire 
 
Ces études montrent donc que la transmission de la déformation entre les deux phases est 
possible et que sa facilité est relative aux écarts entre les systèmes de glissement des deux 
phases. Remarquons également que ces expériences ont été faites à température ambiante et 
qu’il semble qu’à haute température la situation est complètement différente : en effet, dans le 
même alliage déformé à 565 °C, la phase β ne semble pas déformée et aucune transmission de 
la déformation entre les deux phases n’est observée [Viswanathan et al. 2002]. D’autres 
auteurs ont également montré que la déformation d’un Ti-6Al-4V entièrement lamellaire entre 
800 et 900 °C suivait une loi de Hall-Petch dépendant de la largeur des lamelles α [Semiatin 
et Bieler 2001]. 
 
I.4.2.b. Contraintes élastiques de compatibilité 
 
Les colonies lamellaires étant constituées d’une succession de lamelles de deux phases 
différentes possédant une relation d’orientation, l’application d’une contrainte à cet ensemble 
va générer des contraintes élastiques dites de compatibilité qui permettent d’assurer la 
continuité de la déformation entre ces deux phases. 
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Il a été montré que ces contraintes d’interaction pouvaient inhiber ou favoriser certains 
systèmes de glissement en fonction de l’orientation de la contrainte appliquée [Ankem et 
Margolin 1980]. Le glissement prismatique est généralement faiblement inhibé alors que le 
pyramidal et plus particulièrement le basal sont généralement favorisés. Dans le cas d’un 
alliage de titane contenant des parts égales des deux phases, ces contraintes de compatibilité 
peuvent même atteindre 50% de la contrainte résolue pour le glissement basal qui est alors 
fortement favorisé. Par contre ces contraintes de compatibilité ne joueraient un rôle que dans 
l’initiation de la déformation plastique. 
Des modélisations par éléments finis ont aussi permis de montrer que pour une seule 
interface, ces contraintes sont plus importantes dans la phase α et qu’elles décroissent au fur 
et à mesure que l’on s’éloigne de l’interface α/β [Greene et Ankem 1995]. Dans le cas où 
plusieurs lamelles se succèdent, il semble que les interactions se superposent : la contrainte 
est toujours supérieure dans la phase α mais il n’y a plus de décroissance à partir des 
interfaces et l’effet des contraintes de compatibilité est alors homogène dans toute la colonie 
lamellaire. Des calculs effectués par Saada dans le cadre de l’élasticité linéaire isotrope 
conduisent aux mêmes conclusions : les contraintes de compatibilité sont homogènes de part 
et d’autre d’une distribution superficielle de dislocations formant par exemple une interface 
[Saada 1979]. 
Pour plus de détails, nous pourrons nous reporter à une récente revue sur ce sujet [Ankem et 
al. 2006]. 
 
 
I.4.3. Source de dislocations aux interfaces 
 
Dans un alliage Ti-6Al-4V nodulaire déformé à 900 °C, Kim et al. ont montré que les 
interfaces entre grains α et β étaient le siège d’émission de dislocations dans la phase α [Kim 
et al. 2005] : des dislocations sont présentes dans les grains α au niveau des joints triples 
mettant en jeu au moins un grain β, alors qu’aux joints triples entre grains α seulement, 
aucune dislocation n’est présente. Comme nous le verrons dans la suite de ce manuscrit, 
l’émission de dislocations au niveau des interfaces α/β est un phénomène primordial dans la 
déformation de cet alliage à température ambiante. 
 
 
 
I.5. Ordre à courte distance dans les alliages de titane 
 
 
Les alliages désordonnés sont caractérisés par une répartition aléatoire des atomes de 
différente nature chimique. Certaines solutions solides peuvent présenter un Ordre à Longue 
Distance (OLD) où les atomes de différente nature chimique occupent des sites distincts du 
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réseau cristallin créant une surstructure. Enfin certains alliages peuvent avoir un état 
intermédiaire où les atomes de différente nature chimique ont tendance à former des paires 
avec une probabilité supérieure à celle d’une répartition aléatoire ; on parle alors d’Ordre à 
Courte Distance (OCD). Dans des alliages binaires ou ternaires (base Ni ou Cu), des études 
basées sur des expériences de diffusion diffuse de neutrons ou de RX, ont montré que l’OCD 
se caractérise par des fluctuations statistiques de concentration [Schönfeld et al. 1986, Guillet 
et al. 1994]. Plus récemment, la détermination de l’énergie associée à l’OCD, dans des 
solutions solides complexes, à partir de l’analyse d’empilements observés en MET in situ, a 
permis de proposer une autre description de l’OCD dans des alliages complexes [Pettinari-
Sturmel et al. 2006] : il se présente sous la forme d’obstacles diffus étendus sur 1,5 à 2 nm 
distribués de façon hétérogène. La présence de ces zones localement ordonnées est associée à 
une forte friction ressentie par les dislocations, ce qui se traduit par une déformation 
hétérogène. La déformation se produit alors par la propagation d’empilements de dislocations, 
confinées toutes dans un même plan de glissement. En tête de ces empilements, une paire de 
dislocations est toujours observée [Olfe et Neuhäuser 1988, Gerold et Karnthaler 1989, 
Schwander et al. 1992, Plessing et al. 1997, Pettinari-Sturmel et al. 2006]. 
Dans les alliages de titane, l’ordre joue un rôle non négligeable dans la déformation et 
influence les propriétés mécaniques comme nous allons le voir dans ce qui suit, en nous 
intéressant en particulier aux alliages Ti-6Al-4V. 
 
 
I.5.1. Effets de l’oxygène dans le titane α  
 
Dans le titane α, bien que les effets durcissants des impuretés aient été largement étudiés, leur 
possible mise en ordre l’a beaucoup moins été. Concernant l’oxygène, il a été montré que si sa 
concentration est suffisante, la déformation à basse température devient hétérogène alors 
qu’elle reste homogène pour des concentrations plus faibles [Williams et al. 1972]. La 
température de transition entre déformation hétérogène et homogène augmente avec la teneur 
en oxygène, mais le glissement devient toujours homogène à des températures supérieure à 
300 K même avec des concentrations en oxygène élevées (> 5000 ppm). L’oxygène se 
désordonnerait donc à une température proche de la température ambiante. 
Certains auteurs ont également suggéré que l’oxygène forme des paires d’atome qui sont des 
précurseurs à l’OCD [Moskalenko et Puptsova 1974]. 
 
 
I.5.2. Effets de l’aluminium dans les alliages 
 
Beaucoup d’alliages de titane ayant une concentration d’aluminium proche de 6% en masse, 
les effets de sa mise en ordre sur les propriétés mécaniques et les microstructures de 
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déformation ont été assez étudiés. Nous ne nous intéresserons ici qu’aux alliages ayant la 
même teneur en aluminium que les Ti-6Al-4V. 
 
I.5.2.a. Ordre à Courte Distance 
 
La présence d’empilements de dislocations, attribuée à l’OCD, a déjà été reportée dans des 
alliages Ti-6Al-4V nodulaires [Odegard et Thompson 1974, Truax et McMahon 1974], 
lamellaires [Welsch et Bunk 1982] ou bimodaux [Pélissié 1996, Ambard 2001, Ambard et al. 
2001], ainsi que dans d’autres alliages [Feaugas 1994, Neeraj et al. 2000a, Williams et al. 
2002, Xiao et Umakoshi 2002]. 
Dans un alliage modèle Ti-6Al, différents degrés d’ordre peuvent être obtenus selon les 
traitements thermiques effectués afin d’en déterminer les effets sur les propriétés 
mécaniques [Neeraj et al. 2000a, Neeraj et Mills 2001]. Il a alors été montré que la présence 
d’OCD améliore grandement la tenue en fluage comme cela est illustré sur la Figure 
10 [Neeraj et Mills 2001] : plus l’alliage possède un degré d’ordre élevé, plus sa vitesse de 
déformation est faible (le traitement thermique SA permet d’obtenir un degré d’ordre élevé, le 
traitement IWQ minimise l’ordre et le traitement AC donne un état intermédiaire). Pour les 
traitements AC et SA, le glissement est alors très hétérogène et des paires de dislocations sont 
parfois visibles en tête d’empilement comme nous pouvons le voir sur la Figure 11 [Neeraj et 
al. 2000a]. Ces mêmes auteurs ont aussi mis en évidence la présence de cet OCD à partir 
d’expériences de diffusion de neutrons mais n’ont pas publié ces résultats [Neeraj et al. 
2000b]. 
 
Figure 10. Taux de déformation en fonction du temps de fluage pour un alliage Ti-6Al ayant 
différents degrés d'ordre (coordonnées logarithmiques) ; le traitement thermique IWQ donne 
le plus faible degré d'ordre, SA le plus élevé et AC est intermédiaire 
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Figure 11. Paire de dislocation en tête d'empilement dans un alliage Ti-6Al 
 
I.5.2.b. Précipitation de Ti3Al 
 
Dans les alliages Ti-6Al-4V, la mise en ordre de l’aluminium peut conduire à une 
micro-précipitation de phase α2, généralement à partir de traitements thermiques qui sont 
effectués à des températures proches de 500 °C, c’est à dire légèrement inférieures à la 
température de dissolution de Ti3Al qui se situe autour de 550 °C pour le Ti-6Al-4V 
[Lütjering et Williams 2003], et pour des durées de l’ordre de la centaine d’heures. Ces 
précipités de Ti3Al sont alors répartis uniformément dans la phase α et produisent des taches 
de surstructure caractéristiques dans les clichés de diffraction électronique [Welsch et al. 
1977, Welsch et Bunk 1982, Williams et al. 2002, Lee et al. 2004]. Ils conduisent alors à une 
très forte localisation de la déformation et les propriétés mécaniques comme la limite 
d’élasticité et la dureté en sont améliorées alors que la ductilité chute fortement. 
Ces précipités peuvent être imagés pour des traitements thermiques beaucoup plus courts 
(inférieurs à 10 heures) dans d’autres alliages comme le Ti6246 [Beranger et al. 1993, 
Feaugas 1994]. Cela est certainement dû au fait que ces alliages contiennent de l’étain et que 
cet élément peut remplacer l’aluminium dans la formation de Ti3Al [Lütjering et Williams 
2003], tout se passe alors comme si la concentration en aluminium était plus importante. 
 
 
I.5.3. Effets combinés de l’aluminium et de l’oxygène dans les alliages 
 
Dans les alliages ayant une teneur donnée en aluminium comme le Ti-6Al-4V, l’augmentation 
de la concentration en oxygène conduit à une augmentation de la dureté, de la résistance 
mécanique ainsi que de la limite d’élasticité au détriment d’une perte importante de ductilité 
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[Kahveci et Welsch 1986, Kahveci et Welsch 1991]. Ces changements de propriétés 
mécaniques sont alors reliés au passage d’une déformation homogène à une déformation plus 
localisée. 
Une autre étude a conduit aux mêmes conclusions : avec très peu d’oxygène, la déformation 
reste homogène dans un alliage Ti-6Al-4V alors qu’elle devient hétérogène si la teneur en 
oxygène augmente [Welsch et Bunk 1982]. Ces auteurs ont également montré que si la 
température du traitement thermique ne permet pas la mise en ordre de l’aluminium, la 
déformation est tout de même localisée et ce à cause la mise en ordre de l’oxygène seul. Ceci 
est tout à fait possible compte tenu de la différence importante de diffusivité thermique entre 
ces deux éléments dans la phase α [Liu et Welsch 1988, Mishin et Herzig 2000]. 
D’autres auteurs ont enfin montré dans des alliages plus riches en aluminium que la présence 
d’oxygène favorise la mise en ordre de l’aluminium et en particulier la précipitation de Ti3Al 
[Lim et al. 1976, Gray et al. 1990]. Notamment, dans un alliage Ti-8Al pauvre en oxygène, la 
précipitation n’a lieu qu’aux joints et sous-joints de grains, alors que dans le même alliage 
plus riche en oxygène, des précipités de Ti3Al sont présents en grande quantité et répartis 
uniformément [Lim et al. 1976]. 
 
 
I.5.4. Phase β  ordonnée 
 
La possibilité d’avoir une phase β cubique centrée ordonnée B2 n’a jamais été évoquée dans 
les alliages à faibles teneurs en éléments betagène comme le Ti-6Al-4V. Cependant, comme 
nous le verrons dans la suite de cette étude, la présence d’une telle phase pourrait être 
possible. 
Ce type de phase ordonnée a été observée et étudiée dans des alliages ternaires TiAlX (où X 
est un élément betagène comme le vanadium, le chrome, le niobium, le molybdène, …) ayant 
des concentrations massiques d’aluminium à partir de 4% et de l’élément betagène à partir de 
10% [Banerjee et al. 1987, Lee Pak et al. 1991, Gao et al. 1994, Loretto et al. 2000, Loretto 
et al. 2002]. Comme cela a été montré par une étude EDX fine, sa composition s’approche de 
Ti2AlV mais peut avoir des variations stœchiométriques très importantes dues à un excès 
important de titane : ce dernier occupe un site du réseau cristallographique alors que 
l’aluminium, le vanadium et le titane en excès occupent l’autre site [Banerjee et al. 1987].  
Remarquons également que certains auteurs ont observé une phase ordonnée similaire mais de 
structure orthorhombique à face centrée O [Lee Pak et al. 1991]. 
Enfin, il est possible que de telles phases ordonnées n’aient jamais été mentionnées du fait de 
la confusion possible dans certains cas entre leurs taches supplémentaires de surstructure dans 
les clichés de diffraction électronique et les spots de la phase ω qui précipite souvent dans la 
phase β des alliages de titane, comme cela l’a déjà été suggéré [Lee Pak et al. 1991]. 
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Chapitre II : Matériau et techniques 
expérimentales 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
L’alliage Ti-6Al-4V étudié ainsi que les différents traitements de surface qu’il a reçus sont 
décrits dans ce chapitre. Les diverses techniques expérimentales utilisées lors de cette étude 
sont ensuite détaillées, la principale étant la microscopie électronique en transmission, et plus 
particulièrement la déformation in situ. 
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II.1. Matériau étudié 
 
 
II.1.1. Alliage Ti-6Al-4V  
 
L’alliage Ti-6Al-4V étudié a été fourni par la Snecma dans le cadre du Projet APROSUTIS 
(Amélioration des PROpriétés de SUrface des alliages de TItane en conditions Sévères 
d’utilisation). Pour ses applications en aéronautique, il est essentiellement utilisé dans les 
parties basse pression du compresseur des turboréacteurs ainsi que pour des pièces 
structurales telles que les mâts de réacteurs. Dans tous les cas, sa température d’utilisation ne 
dépasse pas les 400 °C. 
L’alliage utilisé lors de cette étude présente une limite d’élasticité à 0,2% de 960 MPa à 
température ambiante et un module d’Young de 119 GPa. C’est un alliage biphasé α/β et sa 
microstructure sera présentée en détail dans le chapitre suivant. 
 
 
II.1.2. Traitements de surface 
 
Malgré leurs très bonnes propriétés mécaniques générales, les alliages de titane souffrent 
d’assez mauvaises propriétés de surface, notamment en conditions sévères d’utilisation. Dans 
le cadre du projet APROSUTIS, plusieurs traitements de surface protecteurs ont été 
caractérisés au CEMES en collaboration avec Y. Kihn. 
Dans le but d’améliorer les propriétés de surface du Ti-6Al-4V, en particulier la résistance à 
l’usure mécanique, différents traitements de surface ont été élaborés au LMP-Poitiers par 
l’équipe de J.P. Rivière. 
Parce qu’il augmente de manière significative la résistance à l’usure mécanique et à la 
corrosion de cet alliage [Morita et al. 2001, Fernandes et al. 2006], nous nous sommes 
particulièrement intéressés dans le cadre de cette étude à un traitement de surface : la 
nitruration plasma. Cette technique développée au LMP de Poitiers consiste à implanter de 
l’azote en surface de l’alliage avec l’assistance d’un plasma. L’enceinte du réacteur contient 
un gaz composé majoritairement de diazote N2 dont la pression est contrôlée. Ce gaz subit 
alors une excitation électromagnétique radio-fréquence afin d’ioniser une partie des molécules 
et créer un plasma. L’échantillon, placé dans l’enceinte au sein du plasma, est alors implanté 
sur toutes ses faces. Cette technique présente donc l’avantage de pouvoir traiter des pièces 
métalliques de formes complexes. Pour plus de détails sur cette technique et ses avantages, 
nous pourrons nous reporter à la thèse de V. Fouquet [Fouquet 2004], ainsi qu’aux articles 
suivants [Perrière et al. 1986, Marot et al. 2001, Fouquet et al. 2004a, Fouquet et al. 2004b]. 
Les échantillons étudiés ont été nitrurés pendant 12 heures à 600 °C par cette technique. La 
température de traitement a été volontairement limitée à 600 °C pour ne pas détériorer la 
microstructure de l’alliage. 
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En plus de la nitruration, et dans le but d’améliorer encore plus les propriétés de surface, des 
dépôts amorphes de nitrure de silicium (Si3N4) ou de carbone (DLC pour Diamond Like 
Carbon) ont été aussi réalisés. Ces dépôts ont été fait par PVD (Phase Vapor Deposition) 
assistée par faisceaux d'ions afin d’améliorer l’adhérence des couches, d’augmenter leur 
densité et de réduire leurs contraintes internes. 
 
 
 
II.2. Techniques expérimentales 
 
 
II.2.1. Préparation des échantillons 
 
La technique de préparation des lames minces pour les observations en MET va être 
différente selon le type d’échantillon à observer : pour l’étude de l’alliage brut, une technique 
de préparation "classique" en vue plane est utilisée alors que pour l’alliage traité en surface, 
une préparation en section transverse est nécessaire pour pouvoir observer l’échantillon de la 
surface vers le massif. 
 
II.2.1.a. Préparation en vue plane pour l’alliage brut 
 
Les échantillons sont tout d’abord extraits par électro-érosion de pièces massives. Pour les 
expériences de déformation in situ, les échantillons sont des parallélépipèdes de 1 x 3 mm de 
côté et d’environ 0,5 mm d’épaisseur. Pour les observations post mortem, les échantillons 
sont extraits d’éprouvettes de traction qui ont été déformées in situ sous Microscope 
Electronique à Balayage (MEB) par P. Villechaise (LMPM-ENSMA, Poitiers) ; ce sont des 
parallélépipèdes de 2 mm de côtés et d’environ 0,5 mm d’épaisseur. 
Ces échantillons sont ensuite amincis mécaniquement à l’aide de papiers abrasifs de 
granulométrie allant de 1200 à 2400 afin d’obtenir des échantillons d’une épaisseur d’environ 
20 µm et dont les faces sont rigoureusement parallèles. 
Les échantillons sont ensuite polis par voie électrolytique dans un amincisseur de type 
Ténupol de chez STRUERS : l’échantillon, constituant l’anode, est collé entre deux 
diaphragmes de platine puis placé dans une cellule entre deux plaques porte-buse qui 
constituent les cathodes. Dans un bain électrolytique approprié, et après application d’une 
différence de potentiel entre anode et cathode, les buses forment un double jet qui polit 
simultanément les deux faces de l’échantillon par dissolution. L’échantillon est finalement 
percé et ce sont les bords de ce trou qui seront observés en MET. Le bain utilisé ici est le A3 
commercialisé par STRUERS, contenant du méthanol et du 2-butoxyéthanol mélangés à de 
l’acide perchlorique. Cependant dans le cas du Ti-6Al-4V, la phase β subit une attaque 
préférentielle lors de cette attaque électrochimique. Bien que cela ne pose pas de problème 
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pour des observations post mortem, il n’en est pas de même pour la déformation in situ. En 
effet, cette attaque préférentielle produit des bords de trou extrêmement dentelés qui 
favorisent la formation de fissures lors d’essais de traction in situ. La déformation se fait alors 
par la propagation de ces fissures et non par plasticité. En ajustant les paramètres de 
polissage, nous sommes parvenus à minimiser cette attaque préférentielle et donc à éviter la 
formation de fissures lors des essais. Pour cela les paramètres utilisés sont une intensité de 
500 mA et une température de -15°C. Il faut remarquer que pour une variation de la 
température de seulement 5 °C, l’attaque préférentielle redevient prépondérante. 
 
II.2.1.b. Préparation en section transverse pour l’alliage traité en surface 
 
Cette technique de préparation consiste à découper deux bandes de 2 mm de large dans le 
matériau et de les coller face à face comme cela est représenté sur la Figure 12 (a). Des 
tranches de 0,5 mm d’épaisseur sont ensuite découpées à la scie à fil diamanté, puis amincies 
jusqu’à une épaisseur de 15-20 µm de la même manière que précédemment. Ces échantillons 
sont ensuite placés dans un amincisseur ionique PIPS (Precision Ion Polishing System) 
commercialisé par Gatan. L’amincissement est alors réalisé par deux faisceaux d’ions argon 
d’énergie 5 keV arrivant sur l’échantillon sous une incidence de 7°. De telles conditions 
couplées à des faisceaux d’ions intermittents permettent de limiter le chauffage de 
l’échantillon qui ne dépasse alors pas les 200 °C [Viguier et Mortensen 2001]. L’échantillon 
est percé au bout de 2 à 6 heures de polissage selon son épaisseur initiale et, comme 
précédemment, ce sont les zones au bord du trou qui sont alors observées au MET. Un 
échantillon comprend généralement quatre zones fines observables près de la surface qui sont 
fléchées sur la Figure 12 (b). Les zones observables sont alors beaucoup moins étendues que 
par polissage électrolytique et le contraste est légèrement différent avec un aspect en "peau de 
pêche", mais c’est la méthode la plus efficace pour préparer des échantillons en section 
transverse. 
 
Figure 12. Schéma d'un échantillon préparé en section transverse (a) et photographie optique 
du trou après amincissement ionique (b) ; les flèches indiquent les zones d'intérêt observables 
au MET 
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Le collage face à face des deux tranches a été d’abord réalisé avec une colle commercialisée 
par Gatan. Mais il s’est avéré que cette colle adhérait assez mal sur les alliages de titane 
étudiés : assez souvent les deux tranches se décollaient, et ce à n’importe quelle étape de la 
préparation (découpe, amincissement mécanique ou ionique). Le taux de réussite des lames 
minces était alors assez faible. Nous avons donc remplacé cette colle par une colle 
cyanoacrylate qui, adhérant mieux au matériau, a permis de réussir un plus grand nombre 
d’échantillons. 
Des échantillons ainsi préparés ne sont pas adaptés à la réalisation d’essais de traction MET in 
situ. Afin de réaliser de tels essais sur des échantillons traités en surface nous avons donc mis 
au point une technique de préparation originale dédiée à la préparation de sections transverses 
pour les essais in situ en utilisant un FIB (Focused Ion Beam). Cette technique sera détaillée 
dans le chapitre VI. 
 
 
II.2.2. Microscopie électronique en transmission 
 
Plusieurs techniques de Microscopie Electronique en Transmission (MET) ont été utilisées au 
cours de ce travail : 
- la déformation in situ en traction principalement pour l’étude de l’alliage brut, 
- les observations conventionnelles d’échantillons traités en surface ou post mortem 
s’ils ont été déformés macroscopiquement en traction, 
- la spectroscopie de pertes d’énergie d’électrons (EELS) afin d’avoir accès à la 
composition chimique locale. 
 
II.2.2.a. Déformation in situ 
 
Cette technique permet l’observation en direct du mouvement des dislocations sous contrainte 
et éventuellement en température. L’intérêt pour l’étude de la plasticité ainsi que les 
avantages et limitations de cette technique ont été décrits par plusieurs auteurs [Martin et 
Kubin 1978, Coujou et al. 1990, Clément et al. 1991, Couret et al. 1993, Pettinari et al. 
2001]. 
Les essais que nous avons réalisés ont été effectués à température ambiante à l’aide d’un 
porte-objet de traction simple inclinaison de marque Gatan présenté sur la Figure 13 (a). La 
Figure 13 (b) est un agrandissement de la tête du porte objet : elle est constituée d’un mors 
fixe et d’un mors mobile relié à un moteur permettant le contrôle de la vitesse. L’échantillon 
est collé avec une colle cyanoacrylate sur une grille en cuivre qui est ensuite fixée entre les 
deux mors. 
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Figure 13. Photographie du porte-objet de traction à température ambiante (a) et 
agrandissement de la tête (b) 
 
Les essais ont été réalisés dans un MET Jeol 2010 à filament LaB6 travaillant sous une 
tension accélératrice de 200 kV. Les séquences sont enregistrées au moyen d’une caméra 
numérique CCD de marque SIS. Elles sont ensuite traitées à l’aide du logiciel d’acquisition et 
de montage vidéo Apple iMovie HD qui permet une analyse image par image des séquences 
enregistrées avec une résolution d’une image toute les 40 ms. 
 
II.2.2.b. Observations post mortem 
 
Toutes les observations ont été effectuées avec le même microscope utilisé pour les essais de 
déformation in situ. 
Les observations post mortem ont été réalisés sur des échantillons extraits d’éprouvettes de 
traction déformées en traction in situ dans un MEB par P. Villechaise (LMPM-ENSMA, 
Poitiers). Ces éprouvettes étant traitées en surface, les échantillons prélevés dans le substrat 
serviront à l’observation de l’alliage brut et les échantillons prélevés près de la surface 
serviront à la caractérisation de l’alliage traité en surface. 
Les vecteurs de Burgers des dislocations sont déterminés en utilisant le critère d’invisibilité 
g.b=0. 
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II.2.2.c. EELS 
 
La spectroscopie de pertes d’énergie d’électron EELS est basée sur l’analyse de la dispersion 
en énergie d’un faisceau d’électrons ayant traversé un échantillon. Un spectromètre se charge 
de la collecte et du comptage des électrons selon leur énergie. Le résultat se présente alors 
sous la forme d’un spectre donnant le nombre d’électrons collectés en fonction de la perte 
d’énergie qu’ils ont subie à la traversée de l’échantillon. Un spectre se décompose alors en 
deux régions : la zone des pertes faibles (jusqu’à environ 50 eV) et la zone des pertes 
lointaines (de 50 à 4000 eV environ). Pour cette étude, nous ne nous sommes intéressés qu’à 
la zone des pertes lointaines : celle-ci est composée de plusieurs distributions qui apparaissent 
à partir de seuils correspondant aux seuils d’ionisation d’électrons de cœur des atomes, 
superposées à un fond continu monotone dû aux diffusions multiples. La présence de ces pics 
permet d’avoir accès à la nature chimique des atomes de l’échantillon traversé. Une analyse 
quantitative des spectres permet alors de remonter aux proportions relatives des différents 
éléments, c’est à dire à la composition chimique locale (taille de sonde de 200 à 1 nm). 
L’acquisition de spectres EELS a été effectuée sur un MET Philips CM20 à filament LaB6 
travaillant sous une tension accélératrice de 200 kV, couplé à un spectromètre de pertes 
d’énergie Gatan DigiPEELS 766. 
 
II.2.2.d. Précautions relatives aux observations en MET 
 
Que ce soit pour les observations post mortem ou lors d’essais de traction in situ, certaines 
précautions doivent être prises afin d’interpréter correctement les résultats. Ces possibles 
artéfacts ont été largement discutés et nous rappellerons ici les trois principaux pouvant être 
rencontrés. 
D’une part, il s’agit des effets d’irradiation dus au faisceau d’électrons : des lacunes et 
interstitiels peuvent être créés et interagir avec les dislocations. Mais le seuil d’irradiation du 
titane étant donné pour 400 kV, on peut raisonnablement penser que ces effets d’irradiation 
sont négligeables en travaillant avec des tensions d’accélération de 200 kV comme cela est le 
cas dans cette étude. 
D’autre part, les effets de lame mince liés aux surfaces libres de l’échantillon peuvent 
perturber le comportement des dislocations, particulièrement lors de la déformation in situ. 
Mais ces effets peuvent être facilement maîtrisés en prenant certaines précautions comme : 
s’assurer que l’épaisseur de l’échantillon est bien supérieure au rayon de courbure des 
dislocations, s’assurer que les mécanismes observés ne sont pas générés près des surfaces de 
l’échantillon et s’assurer que les mécanismes observés sont représentatifs de ce qui se passe 
dans le massif en comparant les résultats avec des observations post mortem d’échantillons 
déformés macroscopiquement dans les mêmes conditions et éventuellement en les comparant 
avec des résultats obtenus par d’autres méthodes. La prise en compte de ces précautions 
permet alors de s’assurer de la validité de nos observations. 
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Enfin, il convient de vérifier que les techniques de préparation des lames minces 
n’introduisent pas d’artéfacts. Pour les alliages de titane, ces artéfacts sont connus et une 
revue est faite dans l’ouvrage suivant [Lütjering et Williams 2003]. Les principaux artéfacts 
sont dus à l’absorption d’hydrogène durant le polissage électrolytique qui peut provoquer la 
formation d’hydrures ou surtout la formation d’une phase à l’interface α/β [Banerjee et al. 
1988]. Cependant, avec les conditions de polissage utilisées pour cette étude, nous n’avons 
pas observé ce type d’artéfacts. Comme nous pouvons le voir sur la Figure 14, ces conditions 
ne sont pas valables pour tous les alliages de titane : bien que les interfaces α/β dans le 
Ti-6Al-4V en soient exemptes, une phase à l’interface est clairement observée pour des 
échantillons de Ti-6242 préparés dans les mêmes conditions. Cette phase se présente alors 
sous la forme de deux lamelles entourant les lamelles de phase β (flèches sur la Figure 14 
(b)). Il semble donc que la nature des éléments d’alliage puisse aussi jouer un rôle dans 
l’apparition de cette phase en plus des paramètres du polissage électrochimique. 
 
Figure 14. Vues des interfaces αS/β dans des colonies lamellaires de deux alliages différents 
préparés dans les mêmes conditions : pour les Ti-6Al-4V étudié, ces interfaces sont nettes (a), 
alors que pour un Ti-6242, une phase à ces interfaces est clairement visible et indiquée par 
des flèches de part et d'autre des lamelles β (b) 
 
II.2.3. Mesure des contraintes 
 
Lors des essais de déformation in situ dans le MET, il peut être intéressant de mesurer la 
contrainte locale dans l’échantillon. La méthode utilisée consiste à remonter à la valeur de la 
contrainte locale à partir de la mesure du rayon de courbure des parties non-vis d’une 
dislocation sous contrainte. 
Classiquement, le rayon de courbure de portions de dislocations ancrées entre deux obstacles 
est mesuré afin d’en déduire une valeur de la contrainte locale. Cependant, cette méthode est 
relativement compliquée à mettre en œuvre et nous avons préféré utiliser une méthode 
utilisant le logiciel DISDI développé par J. Douin [Douin et al. 1986, Douin 2007]. Cette 
méthode, qui s’est avérée plus simple et plus précise est basée sur le même principe à la 
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différence que le logiciel calcule et trace la totalité de la boucle de dislocation sous contrainte 
(en élasticité anisotrope) tout en tenant compte de l’inclinaison entre les plans de glissement 
et d’observation. Il suffit ensuite de superposer cette boucle calculée à la forme réelle de la 
dislocation pour avoir la valeur de la contrainte locale ressentie par la dislocation. Pour plus 
de détails sur la méthode, nous pourrons nous reporter en annexe. Pour le calcul, le logiciel 
nécessite comme données les constantes élastiques du matériau. N’ayant pas trouvé ces 
caractéristiques pour le Ti-6Al-4V, nous avons utilisé les constantes élastiques du titane-α 
[Fisher et Renken 1964]. L’erreur commise ne doit pas être importante sur les constantes 
élastiques, la seule différence entre le titane-α et la phase α du Ti-6Al-4V étant la présence de 
6 %mas d’aluminium. 
 
 
II.2.4. FIB 
 
Un amincissement par FIB (Focused Ion Beam) a été utilisé pour la préparation de lames 
minces en section transverse dédiées aux essais de traction in situ dans le MET. Les détails de 
cette technique de préparation originale seront discutés dans le chapitre VI. 
La préparation a été réalisée à l’aide d’un FIB couplé à un MEB pour l’observation. Les 
échantillons ont été amincis par un faisceau d’ions gallium accéléré par une tension de 30 kV. 
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Chapitre III : Microstructure - Rôle des 
interfaces 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Dans ce chapitre, nous présentons tout d’abord la microstructure de l’alliage étudié, la 
composition chimique de ses phases et la nature des différentes interfaces présentes. Nous 
détaillerons ensuite le rôle de chaque type d’interface dans la déformation de cet alliage. Nous 
nous sommes en particulier intéressés à l’émission de dislocations aux interfaces α/β, au rôle 
des interfaces αS/β dans les colonies lamellaires et à celui des interfaces αP/αP entre nodules. 
                                                                                                                          Chapitre III : Microstructure - Rôle des interfaces 
 38 
III.1. Microstructure 
 
 
III.1.1. Microstructure 
 
L’alliage étudié possède une microstructure de type bimodale. Comme on peut le voir sur la 
Figure 15, celle-ci est composée d’une part de nodules dits α primaires (αP) et d’autre part de 
colonies lamellaires (αS/β). Ces dernières, dont un agrandissement est proposé Figure 16, 
sont constituées de lamelles dites α secondaires (αS) séparées par de la phase β résiduelle, 
communément appelées par abus de langage lamelles β. Ces lamelles β sont souvent 
discontinues comme nous pouvons le constater au niveau des lettres A et B sur la Figure 16. 
Nodules et colonies lamellaires ont un diamètre de l’ordre de la dizaine de micromètres et 
occupent chacun environ la moitié du volume de l’alliage. Dans les colonies, les lamelles αS 
ont une largeur de quelques centaines de nanomètres alors que celle des lamelles β n’excède 
pas 50 nm. Presque toute la phase β se trouve dans les colonies sous la forme de lamelles mis 
à part quelques grains qui se trouvent parfois au niveau des joints entre colonies et/ou nodules 
(Figure 17). Ces grains ont une taille maximale de quelques centaines de nanomètres et sont 
assez rares. 
 
Figure 15. Microstructure de l'alliage étudié composée de nodules αP et de colonies 
lamellaires αS/β 
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Figure 16. Vue détaillée d'une colonie lamellaire : les lamelles αS sont en clair et les lamelles 
β en sombre 
 
Figure 17. Grain β (en clair) au joint triple entre deux nodules αP et une colonies lamellaire 
dont les lamelles αS sont indiquées 
 
Il arrive aussi assez souvent que les nodules αP soit divisés en sous-grains présentant de très 
faibles désorientations entre eux. Ils sont alors séparés par des sous-joints formés de réseaux 
de dislocations dont les vecteurs de Burgers sont les 3 vecteurs de type a. De tels sous-joints 
sont visibles à plat sur la Figure 18. 
                                                                                                                          Chapitre III : Microstructure - Rôle des interfaces 
 40 
 
Figure 18. Deux sous-joints dans un nodule αP formant des réseaux de dislocations 
 
 
Nous n’avons décelé dans cet alliage que les deux phases principales α et β : dans la phase β, 
aucune précipitation de phase ω ou de martensites α’ ou α’’ n’est visible et aucune 
précipitation de Ti3Al n’est observée dans la phase α. Nous avons estimé les fractions 
volumiques des deux phases α et β à partir des fractions surfaciques mesurées au MET. Celle 
de la phase β est alors estimée à 3% et celle de phase α à 97%. 
 
 
III.1.2. Composition chimique des phases 
 
Les paramètres de maille des phases α et β étant très proches et la taille des grains β étant très 
faible, il est assez difficile voire impossible selon les cas d’identifier la nature des phases par 
diffraction électronique en aire sélectionnée. Or, le vanadium étant un élément fortement 
betagène, il est censé se concentrer dans la phase β. Une analyse de la composition chimique 
locale par spectroscopie de pertes d’énergie des électrons (EELS pour Electron Energy Loss 
Spectroscopy) s’est donc révélée être un bon moyen d’identifier les phases de cet alliage avec 
certitude. Un exemple de spectres EELS que nous avons pris dans les deux phases est 
donné Figure 19 : le double pic caractéristique du seuil L2,3 du vanadium est bien présent 
dans la phase β alors que dans la phase α, seul le pic L2,3 du titane est décelé ; le pic de 
l’aluminium n’est pas visible ici car il se situe au delà de la fenêtre d’énergie sélectionnée. 
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Figure 19. Identification des phases à partir des spectres de perte d'énergie d'électrons : la 
présence de vanadium dans le spectre du haut montre qu'il s'agit de phase β alors que dans le 
spectre du bas, pris dans la phase α, seul le titane est détecté 
 
Dans la phase α, seul l’aluminium est détecté en plus du titane. Sa teneur varie entre 10 et 
12%at selon les grains (pourcentage atomique). Aucune différence de concentration en 
aluminium entre les nodules αP et les lamelles αS n’a pu être mesurée compte tenu de la 
précision de la mesure qui est au mieux de 2%at. 
La phase β est composée en moyenne de 65%at de titane, 30%at de vanadium et 5%at 
d’aluminium. Cependant, comme le pic du vanadium se trouve au niveau de la partie 
décroissante du pic du titane, il est probable que la concentration de cet élément soit sous-
évaluée par rapport à celle du titane lors de la quantification des spectres. 
 
 
III.1.3. Nature des interfaces 
 
Comme nous pouvons le voir Figure 15, ce matériau possède une microstructure assez 
complexe et présente de ce fait une grande variété d’interfaces. Nous pouvons tout d’abord 
distinguer les interfaces entre phases α et β, que nous pouvons séparer en deux types :  
- les interfaces entre nodules αP et phase β, cette dernière appartenant à une colonie 
lamellaire voisine, 
- et les interfaces entre lamelles αS et lamelles β dans les colonies lamellaires. 
Les autres types d’interfaces que nous pouvons rencontrer sont ensuite : 
- les interfaces entre deux nodules, qui peuvent être éventuellement des sous-joints s’ils 
sont faiblement désorientés (Figure 18), 
- et les interfaces entre deux colonies lamellaires. 
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Selon sa nature, chacune de ces interfaces aura un rôle différent dans la déformation du 
matériau qui sera détaillé dans les paragraphes suivants. 
 
 
 
III.2. Emission de dislocations aux interfaces αP/β  
 
 
Dans tout l’alliage, que ce soit dans les colonies lamellaires ou dans les nodules, nous avons 
observé lors de nos expériences de déformation MET in situ que toutes les dislocations 
mobiles dans la phase α ont des vecteurs de Burgers de type a. Nous n’avons observé ni de 
dislocations de vecteur de Burgers c+a ni de macles participant à la déformation. Sauf 
précision contraire, le vecteur de Burgers des dislocations sera toujours de type a dans la suite 
de ce manuscrit. 
Comme nous le verrons par la suite, la déformation de la phase β semble avoir un rôle mineur 
dans la déformation totale de l’alliage, aussi nous ne nous intéresserons essentiellement dans 
cette étude qu’à la déformation de la phase α. 
 
Lors de nos essais de traction MET in situ, nous avons systématiquement observé que les 
premières dislocations mobiles dans la phase α sont d’abord émises à partir des interfaces 
entre les phases α et β. 
La Figure 20 est un exemple de telles émissions dans un nodule αP. Sur le cliché (a), deux 
dislocations notées 1 et 2 sont émises dans un nodule αP à partir de l’interface avec une 
lamelle de phase β appartenant à une colonie lamellaire voisine. Sur le cliché suivant (b), ces 
deux dislocations ont légèrement avancé et d’autres dislocations sont émises. Au final, de 
nombreuses dislocations ont été ainsi émises (image (c)). Toutes glissent dans des plans 
prismatiques. Les projections stéréographiques des deux phases αS et β montrent qu’elles 
n’obéissent pas à la relation d’orientation de Burgers et qu’elles n’ont aucune relation 
d’orientation particulière. La phase β semble quant à elle fortement déformée : nous avons 
observé lors de l’essai des variations rapides de contraste ressemblant à des déplacements de 
dislocations, mais aucune image correcte n’a pu être réalisée certainement à cause du trop 
grand nombre de dislocations dans cette phase. Remarquons aussi que la lamelle αS adjacente 
dans la colonie lamellaire ne s’est pas déformée, ceci étant dû au fait qu’elle n’est pas 
convenablement orientée par rapport à la contrainte appliquée. En effet, aucun des systèmes 
de glissement principaux n’a un facteur de Schmid supérieur à 0,36 alors que le système 
activé dans le nodule αP a un facteur de Schmid égal à 0,45. 
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Figure 20. Observation in situ de l'émission de dislocations à partir d'une interface αP/β 
 
Remarque : la direction du vecteur diffractant g ainsi que la projection sur le plan de la 
figure du vecteur de Burgers des dislocations mobiles b sont représentés sur la Figure 20 (a). 
Par convention, sur toutes les micrographies MET de ce manuscrit, la lettre b n’indiquera 
pas la direction du vecteur de Burgers mais sa projection sur le plan de l’image. 
 
 
 
III.3. Interfaces αS/β  dans les colonies lamellaires 
 
 
III.3.1. Emission de dislocations aux interfaces αS/β   
 
Tout comme dans les nodules, les premières dislocations dans les colonies lamellaires sont 
toujours émises à partir des interfaces αS/β comme nous pouvons le voir Figure 21. Une 
boucle de dislocation, notée A sur le cliché (a), émerge de l’interface entre une lamelle αS et 
une lamelle β. La lamelle β est fortement inclinée et paraît donc très large alors que sa largeur 
est de 35 nm. Sur les images suivantes, la boucle s’étend dans un plan de base. Nous pouvons 
remarquer que le segment coin de la dislocation se propage beaucoup plus vite que les 
segments vis : la dislocation s’allonge alors préférentiellement selon sa direction vis. Assez 
rapidement, le segment coin va émerger à la surface de l’échantillon où la trace du plan de 
glissement est alors visible (en C sur le cliché (d)) et seuls les deux brins vis rectilignes vont 
continuer à propager la déformation. Ces brins ne sont pas toujours rectilignes et s’éloignent 
de leur position vis au niveau de points d’ancrage comme cela est le cas au point B. La 
lamelle αS adjacente à celle où émerge cette dislocation ne s’étant pas déformée, il ne s’agit 
pas d’une transmission de la déformation à travers une lamelle β. Dans les colonies 
lamellaires, nous avons vérifié à partir des projections stéréographiques que les phases α et β 
présentent bien la relation d’orientation de Burgers. Cependant, compte tenu de la faible 
épaisseur des lamelles β et de l’inclinaison de l’échantillon, il n’est en général pas possible de 
voir si la phase β se déforme plastiquement. 
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Figure 21. Emission d'une dislocation dans une lamelle αS à partir d'une interface αS/β 
 
Que ce soit dans les nodules αP ou les lamelles αS, les dislocations dans la phase α sont donc 
toujours émises par les interfaces α/β dans les premiers stades de déformation. Elles peuvent 
ensuite se multiplier par différents mécanismes que nous verrons dans les chapitres suivants. 
 
 
III.3.2. Gradient de contrainte 
 
A partir d’observations comme celle de la Figure 21, nous avons mesuré la contrainte locale à 
différentes distances de l’interface entre deux lamelles αS et β. Cette mesure a été effectuée à 
partir du rayon de courbure des parties non-vis de la dislocation en utilisant le logiciel DISDI 
(pour plus de détails sur la technique de mesure utilisée, se référer au chapitre II.2.3 et aux 
annexes). Les résultats sont reportés Figure 22 : la contrainte locale augmente de 85 MPa au 
centre de la lamelle αS jusqu’à 225 MPa à 100 nm de l’interface αS/β. La contrainte est 
certainement plus élevée plus proche de l’interface, mais il n’a pas été possible de la mesurer. 
En effet, le porte objet de traction n’ayant qu’un seul axe d’inclinaison, il n’a pas été possible 
de mettre cette interface debout lors de l’essai in situ. 
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Figure 22. Mesure d'un gradient de contrainte aux interfaces αS/β dans les colonies 
lamellaires à partir du rayon de courbure d'une dislocation ; la courbe en trait plein est 
fonction inverse de la distance 
 
Une inhomogénéité de la contrainte à l’approche des interfaces αS/β a également été mise en 
évidence par diffraction électronique en faisceau convergent (CBED pour Convergent Beam 
Electron Diffraction et LACBED pour Large Angle CBED). Ces expériences ont été faites par 
F. Houdellier sur le MET Tecnai F20 (FEI) équipé d’un correcteur d’aberration sphérique du 
CEMES. Un exemple de cliché LACBED est donné Figure 23. Sur les clichés LACBED, 
nous avons à la fois le cliché de diffraction composé de lignes et l’image de la zone observée. 
Cette dernière n’étant pas au point car l’échantillon n’est pas dans le plan objet. Nous 
pouvons voir que les lignes se dédoublent très légèrement au niveau de l’interface αS/β, 
(flèches sur la Figure 23), ce qui signifie que la contrainte varie très faiblement dans la 
direction du faisceau d’électrons. Ce dédoublement n’est cependant pas important et la 
variation de contrainte dans cette direction peut être négligée. Par contre, les changements de 
direction des lignes à l’approche de l’interface αS/β (flèches sur la Figure 23), traduit une 
variation significative de la contrainte au niveau de ces interfaces dans une direction 
perpendiculaire au faisceau d’électrons. L’interface αS/β étant debout, la contrainte est bien 
inhomogène perpendiculairement à ces interfaces. Les clichés CBED confirment également 
ces résultats. Nous n’avons cependant pas encore obtenu de résultats quantitatifs à partir de 
cette technique, mais les observations qualitatives apportées confirment les résultats tirés des 
essais de déformation in situ. 
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Figure 23. Cliché LACBED montrant une variation de la direction des lignes proche des 
interfaces αS/β (flèches) due à une inhomogénéité de la contrainte locale 
 
Il existe donc un gradient de contrainte à l’approche des interfaces αS/β dans les colonies 
lamellaires que nous avons pu quantifier à partir de l’évolution du rayon de courbure de 
dislocations se propageant dans une lamelle αS lors d’un essai de traction MET in situ. 
 
 
III.3.3. Transmission de la déformation aux interfaces αS/β  
 
Comme nous l’avons vu dans le chapitre I.4.2, le rôle des interfaces αS/β dans les colonies 
lamellaires n’est pas encore complètement compris. Bien que certains auteurs supposent que 
ces interfaces sont des obstacles infranchissables par les dislocations, la majorité des auteurs 
s’entend pour dire que la transmission de la déformation y est possible du fait de la relation 
d’orientation entre les deux phases. Cependant, cette transmission est plus au moins difficile 
en fonction du système de glissement à cause de l’anisotropie de désorientation entre les 
vecteurs de Burgers des deux phases. 
 
Lors de nos expériences de traction in situ, nous avons observé que la transmission de 
dislocations à travers les interfaces αS/β est possible et même relativement facile. En effet la 
Figure 24 montre clairement le cisaillement simultané des deux phases par une dislocation 
glissant dans le plan de base de la phase α. Cette dislocation, indiquée par deux flèches sur le 
cliché (a) se trouve dans deux lamelles αS distinctes notées αS1 et αS2, séparées par une fine 
lamelle β (en sombre sur la figure). La dislocation se déplaçant vers la gauche, la partie de la 
dislocation se trouvant dans la lamelle αS1 est plus avancée que celle dans αS2. Sur le cliché 
(b), la partie se trouvant dans la lamelle αS2 a rattrapé celle se trouvant dans αS1. Ensuite les 
deux parties se déplacent ensemble dans les deux lamelles αS séparées par une lamelle β 
(image (c)). Les deux phases sont donc cisaillées simultanément. 
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Figure 24. Observation in situ du cisaillement simultané de deux lamelles αS séparées par 
une lamelle de phase β 
 
Ce cisaillement simultané des deux phases est possible grâce à la relation d’orientation de 
Burgers entre les deux phases. Mais, comme nous l’avons vu dans le chapitre I, cette relation 
n’est pas parfaitement vérifiée dans le titane. A partir de clichés de diffraction électronique, 
nous avons en effet mis en évidence un écart à la relation d’orientation de Burgers que nous 
pouvons quantifier à l’aide des projections stéréographiques des deux phases αS et β (Figure 
25). Sur cette projection sont représentés : la trace du plan d’interface entre les deux phases, le 
plan de glissement qui est commun aux deux phases et les directions des vecteurs de Burgers 
correspondants. Les directions de la phase α sont indiquées par des cercles () et celles de la 
phase β par des carrés (). Les dislocations de la Figure 24 ont toutes dans la phase α le 
vecteur de Burgers b = 
! 
a 3 112 0[ ] et le vecteur de Burgers correspondant dans la phase β est 
b’ = 
! 
a' 2 111 [ ]  (a et a’ étant respectivement les paramètres de maille des phases α et β). 
L’écart angulaire entre ces deux directions a alors été mesuré à 11°. Pour les deux autres 
vecteurs de Burgers de type a possibles, les écarts avec les directions des vecteurs de Burgers 
correspondant dans la phase β sont de 2° pour b’ = 
! 
a' 2 11 1 [ ]  et 6° pour b’ = 
! 
a' 010[ ] . 
Rappelons que pour le glissement basal, la transmission est d’autant plus difficile que cet 
écart angulaire est grand (chapitre I). Nous l’observons Figure 24 car c’est le système de 
glissement le plus favorablement orienté par rapport à la contrainte appliquée. Cette situation 
est donc celle où la transmission de la déformation est la plus difficile, or nous observons que 
les dislocations traversent ces interfaces relativement facilement. Cet aspect du rôle de ces 
interfaces dans la déformation sera discuté en détail dans le chapitre VII. 
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Figure 25. Projection stéréographique des deux phases illustrant la relation d'orientation 
proche de celle de Burgers ; les directions de la phase α sont représentées par des cercles 
() et celles de la phase β par des carrés () 
 
 
III.4. Interfaces entre nodules 
 
 
III.4.1. Transmission de la déformation 
 
Lors de nos essais in situ, nous avons observé que la transmission de la déformation est 
possible entre deux nodules s’ils sont faiblement désorientés. La Figure 26 montre le détail 
post mortem après un essai de traction in situ dans le MET d’une telle transmission. Sur le 
cliché (a), les dislocations présentes dans le nodule noté αP1 sont visibles. Sur le cliché (b), 
nous voyons qu’une partie des dislocations se déplaçant dans le nodule αP1 ont traversé 
l’interface entre les deux nodules pour continuer à se propager dans le nodule αP2. Du fait de 
la désorientation entre les deux nodules, la transmission de dislocations au travers de cette 
interface s’accompagne de résidus de dislocations laissés à l’interface afin de garantir la 
conservation du vecteur de Burgers. Ces résidus de dislocations sont visibles sur un 
agrandissement de cette interface (cliché (c)) où certains sont indiqués par des flèches. Il n’a 
pas été possible d’indexer ces dislocations, cependant, nous pouvons être certain qu’il s’agit 
de résidus car leur organisation n’est pas celle de dislocations formant les sous-joints entre 
nodules (Figure 18). 
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Figure 26. Transmission de la déformation entre deux nodules faiblement désorientés ; sur le 
cliché (a) les dislocations sont imagées dans le nodule αP1 et sur le cliché (b) dans le nodule 
αP2 ; les résidus de dislocations créés lors de la transmission sont visibles à l'interface (c) 
 
III.4.2. Les interfaces comme obstacles aux dislocations 
 
Lorsque deux nodules adjacents ne sont pas faiblement désorientés comme cela est le cas dans 
le paragraphe précédent, la transmission est plus difficile et l’on se retrouve alors en présence 
d’un joint de grain "classique". Un exemple d’une telle situation observée in situ est donné 
Figure 27 à un stade avancé de la déformation. Dans le nodule αP1, nous pouvons voir au 
niveau du point A sur l’image (a) qu’une trentaine de dislocations au moins s’empilent sur 
l’interface avec un nodule adjacent αP2. Sur l’image (b), les dislocations présentes dans le 
nodule αP2 sont visibles. Cependant, l’observation dans le nodule αP2 au niveau de 
l’empilement est rendu difficile par ce dernier à cause de l’accumulation de contrainte 
générée par l’empilement. Malgré ces conditions, nous n’avons pas observé de transmission 
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de dislocations au travers de cette interface. Le nodule αP2 se déforme néanmoins 
plastiquement et plusieurs dislocations y sont visibles. Cependant, ces dislocations mobiles 
n’ont pas été transmises depuis le nodule voisin αP1 mais proviennent d’une interface avec de 
la phase β à partir de laquelle elles ont été émises (au niveau du point B). Lorsque deux 
nodules sont un peu trop désorientés, la transmission de la déformation semble donc 
beaucoup plus difficile. Nous n’avons pas non plus observé de transmission de dislocations 
entre deux colonies lamellaires voisines ou bien entre un nodule et une colonie lamellaire 
lorsqu’ils sont défavorablement orientés entre eux. Ce type de transmission doit néanmoins se 
produire à des taux de déformation plus importants. 
 
Figure 27. Empilement de dislocations à l'interface entre deux nodules αP (a) ; les 
dislocations ne semblent pas traverser cette interface (b) 
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III.5. Conclusion 
 
 
Nous avons mis en évidence que cet alliage possède une microstructure complexe composée 
d’une part de nodules αP et d’autre part de colonies lamellaires, ces dernières étant constituées 
d’une succession de lamelles αS et β. La phase β ne représente que 3% du volume de cet 
alliage et le vanadium y est concentré. Aucune différence de composition chimique entre les 
phase αP et αS n’a pu être décelée à partir d’analyses EELS. 
 
Le rôle des différents types d’interfaces de ce matériau a ensuite été étudié en détail. Les 
principaux résultats que nous pourrons en retenir sont que : 
- les interfaces entre phases α et β sont un lieu privilégié d’émission de dislocations, 
- il existe un gradient de contrainte au niveau des interfaces αS/β dans les colonies 
lamellaires, 
- les interfaces αS/β dans les colonies lamellaires ne sont pas des obstacles majeurs à la 
propagation des dislocations à cause de la relation d’orientation qui existe entre ces 
deux phases, 
- la transmission de la déformation est relativement facile entre deux nodules faiblement 
désorientés, 
- la transmission de la déformation est beaucoup plus difficile entre deux nodules, entre 
deux colonies lamellaires ou entre un nodule et une colonie lamellaire lorsqu’ils sont 
défavorablement orientés entre eux. 
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Chapitre IV : Micromécanismes de 
déformation dans les colonies lamellaires 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Dans ce chapitre, nous présentons les résultats expérimentaux concernant la déformation des 
colonies lamellaires. Ces résultats sont essentiellement issus d’essais de traction MET in situ 
effectués à température ambiante. Les différents micromécanismes de déformation seront 
alors détaillés : nous nous focaliserons en particulier sur le mouvement des dislocations vis, 
mais étudierons aussi les mécanismes de multiplication des dislocations, la nature de leurs 
ancrages et le glissement dévié. 
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Après avoir vu le rôle des différents types d’interfaces dans la déformation de cet alliage, 
nous allons maintenant nous focaliser sur l’étude des micromécanismes de déformation dans 
les colonies lamellaires. Lors de nos essais de traction MET in situ, nous n’avons pas 
clairement observé de déformation de la phase β, principalement à cause de ses faibles 
dimensions. Cependant, nous y avons souvent observé des variations rapides de contraste, ce 
qui laisse à penser que cette phase se déforme plastiquement. Dans ce chapitre, nous allons 
donc nous intéresser uniquement à la déformation de la phase αS. Rappelons, comme cela l’a 
déjà été précisé dans le chapitre précédent, que toutes les dislocations mobiles que nous avons 
observé ont un vecteur de Burgers de type a. 
 
 
 
IV.1. Mesure de la vitesse des dislocations 
 
 
A partir de séquences comme celle Figure 21 où des boucles de dislocation émergent des 
interfaces, nous avons mesuré la vitesse des dislocations pour les segments coin et les 
segments vis. Ces mesures pour des dislocations glissant dans le plan basal dans des lamelles 
αS sont représentées sous forme d’histogramme Figure 28. En moyenne, la vitesse des 
segments vis est d’environ 2 nm.s-1 alors que celle des segments coin est de 160 nm.s-1. 
Cependant, la vitesse des segments coin est certainement largement sous-évaluée du fait que 
seuls les segments coin les plus lents ont pu être mesurés. En effet, pour de nombreuses 
boucles émises, les segments coin sont si rapides qu’ils émergent à la surface de la lame 
durant le temps de résolution de la caméra (40 ms). Leur vitesse est alors impossible à 
mesurer et ces évènements ne sont pas pris en compte. Il est donc raisonnable d’estimer la 
vitesse des segments coin comme étant au moins de 200 nm.s-1. En ce qui concerne les 
segments vis, les valeurs mesurées sont toutes inférieures à 3,5 nm.s-1. En moyenne, les 
segments vis se propagent donc au moins 100 fois plus lentement que les segments coin. Il en 
résulte alors que les dislocations s’allongent préférentiellement selon leur direction vis et que, 
très rapidement, la population de dislocations mobiles sera essentiellement composée de long 
segments vis rectilignes. La déformation se fera alors principalement par la propagation de 
ces segments vis. 
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Figure 28. Histogrammes correspondant aux mesures des vitesses des dislocations dans les 
lamelles αS pour les segments coin (a) et les segments vis (b) 
 
 
IV.2. Mouvement des dislocations vis 
 
 
Les segments vis des dislocations se propageant le plus lentement, c’est donc leur vitesse qui 
va contrôler le taux de déformation des colonies lamellaires puisque nous avons montré dans 
le chapitre précédent que les interfaces αS/β ne semblaient pas être un obstacle majeur à la 
propagation des dislocations. Ce sont donc les paramètres microscopiques contrôlant la 
vitesse des segments vis qui sont responsables de la résistance de cet alliage au niveau des 
colonies lamellaires. Nous allons donc dans ce qui suit étudier en détail le mouvement de ces 
segments vis.  
 
 
IV.2.1. Mouvement type des segments vis 
 
Les dislocations vis se propagent de manière très saccadée par une succession de sauts. 
Généralement, ce saut n’est pas effectué par la totalité de la dislocation mais seulement par 
une partie du segment vis. Il en résulte la formation de macro-décrochements comme on peut 
le voir sur la Figure 29 : cette dislocation glisse dans le plan de base de la gauche vers la 
droite. Entre les clichés (a) et (b), une partie de la dislocation effectue un saut en créant un 
macro-décrochement au niveau d’un ancrage intrinsèque (indiqué par une flèche). La 
dislocation reste ensuite immobile pendant 13 secondes avant qu’une autre partie effectue un 
saut entre les images (b) et (c) qui fait avancer le macro-décrochement. Ce saut est très 
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rapide : sa durée est inférieure au temps entre deux images de la séquence, c’est à dire 40 ms. 
Le même type de saut rapide a lieu entre les images (c) et (d). Entre les clichés (d) et (e), le 
mouvement est plus lent, ce qui permet de le décomposer plus précisément : le macro-
décrochement et l’ancrage intrinsèque glissent assez lentement (34 nm.s-1) de manière 
continue le long de la direction vis, permettant ainsi l’avancée de la dislocation d’une distance 
égale à l’amplitude du macro-décrochement par la propagation latérale des parties non-vis. 
Cette propagation latérale des parties non-vis est souvent très rapide et ne peut alors pas être 
enregistrée par la caméra : seul le saut rapide entre les deux positions du segment vis est 
visible, comme cela est le cas dans le début de la séquence sur les clichés (a) à (d). Il est 
important de remarquer que le temps de vol de la dislocation est très court en comparaison du 
temps d’attente : le temps de vol est en général inférieur à 40 ms, c’est à dire inférieur au 
temps entre deux images de la vidéo, alors que le temps d’attente est en moyenne de 50 s. 
Cependant la dispersion des temps d’attente est très grande et les valeurs mesurées 
s’échelonnent de quelques secondes jusqu’à des temps de l’ordre de la minute. Sur la même 
zone vue à plus faible grandissement (Figure 30), de nombreuses dislocations présentent ce 
type de macro-décrochements (flèches). De plus, il est clairement visible que toutes les 
dislocations mobiles sont rectilignes et de caractère vis ; au niveau de leurs ancrages 
intrinsèques elles peuvent cependant se courber et s’écarter alors localement de leur position 
vis. 
 
Figure 29. Mouvement type d'une dislocation vis dans une colonie lamellaire. Entre (a) et (b), 
un macro-décrochement est créé et se propage ensuite sur les clichés suivants (c), (d) et (e). 
La ligne en pointillé est parallèle à la direction vis et se situe à la même position sur toutes 
les images 
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Figure 30. Vue à faible grandissement de la même lamelle que sur la figure précédente. 
Toutes les dislocations sont vis rectilignes avec souvent des macro-décrochements (flèches) 
 
Afin de quantifier le mouvement saccadé des dislocations vis, nous avons également mesuré 
les longueurs de saut des dislocations en plus du temps d’attente et du temps de vol. Compte 
tenu du mouvement des dislocations vis (Figure 29) nous pouvons considérer que les 
longueurs de saut sont égales à l’amplitude des macro-décrochements. 
L’histogramme de la Figure 31 correspond aux mesures des longueurs de saut pour des 
dislocations glissant dans le plan basal. La précision absolue de ces mesures varie de 5 à 10 
nm selon le grandissement du microscope et la qualité des images. L’erreur relative à chaque 
mesure est assez élevée par rapport à la valeur des longueur de sauts qui est en général très 
faible ; néanmoins, il apparaît clairement qu’une très large majorité des sauts mesurés ont une 
valeur comprise entre 10 et 50 nm. La valeur moyenne des longueurs de saut est alors de 35 
nm avec un écart type de 17 nm. 
 
Figure 31. Histogramme correspondant aux mesures des longueurs de vol des dislocations vis 
lorsqu'elles sautent entre deux positions 
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Enfin, remarquons que le mouvement saccadé des dislocations n’est pas dépendant du plan de 
glissement comme nous pouvons le voir par exemple Figure 32 où le glissement se fait dans 
un plan pyramidal de 1ère espèce : deux dislocations notées 1 et 2 se déplacent par une 
succession de sauts rapides. Comme précédemment, les dislocations restent immobiles 
pendant des temps assez longs avant d’effectuer un saut quasi-instantané. Généralement, ces 
sauts ne sont pas effectués par la totalité du brin vis, et plusieurs macro-décrochements sont 
alors visibles comme par exemple sur le cliché (c) sur la dislocation 1 (cercle). 
 
Figure 32. Dislocations glissant dans des plans pyramidaux de 1ère espèce. Elles se déplacent 
de la droite vers la gauche 
 
IV.2.2. Ancrages extrinsèques 
 
Bien que presque tous les ancrages des dislocations soient de nature intrinsèque comme ceux 
observés sur la Figure 29, quelques ancrages extrinsèques sont également présents. Un 
exemple est donné Figure 33 où l’on voit sur le cliché (a) une dislocation (notée 1) qui est 
épinglée en un point, elle se courbe ensuite fortement au niveau de cet ancrage (b) avant 
qu’elle ne le franchisse : elle continue alors à se déplacer vers la droite sur le clichés (c) en 
laissant probablement un dipôle derrière elle ; sur le cliché (d), une seconde dislocation notée 
2 glissant dans le même plan se trouve épinglée au même endroit, ce qui atteste de la nature 
extrinsèque de l’ancrage ; la première dislocation étant toujours visible en bas à droite de 
l’image. Ce type d’ancrage existe, mais est assez rare par rapport aux ancrages intrinsèques. 
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Figure 33. Une dislocation notée 1 est ancrée en un point (a) et se propage ensuite (b), (c). 
Une seconde dislocation notée 2 est ensuite épinglée au même point (d) 
 
 
IV.3. Glissement dévié et multiplication des dislocations 
 
 
IV.3.1. Traces de glissement 
 
En plus de leur mouvement saccadé, les dislocations sont également sujettes à de nombreux 
glissements déviés. Par exemple la Figure 34 montre la trace de glissement que laisse une 
dislocation à la surface de l’échantillon lors d’un essai in situ. Cette trace n’est pas rectiligne 
et bien que la dislocation glisse principalement dans le plan de base, elle dévie parfois 
(flèche). Les traces du plan de base (tr B) et d’un plan pyramidal de 1ère espèce (tr Π1) sont 
reportées sur la figure, ce qui permet de conclure que le glissement dévié se fait 
vraisemblablement dans ce plan pyramidal. Un autre exemple de glissement dévié est donné 
Figure 35 : deux dislocations fléchées sur le cliché (a) se déplacent en sens contraire dans 
deux plans pyramidaux de 1ère espèce distincts. Sur l’image suivante (b), les deux dislocations 
se sont annihilées en déviant : seule la trace des plans de glissement est alors encore visible 
(flèche). Ces traces n’étant pas aussi visibles sur cette image que sur la vidéo, nous les avons 
retracées sur le cliché (c) pour plus de clarté. A partir de l’analyse des traces de plans de 
glissement, nous pouvons alors dire que le glissement dévié a probablement eu lieu dans un 
plan prismatique. Remarquons que dans les deux cas présentés ci-dessus, le glissement dévié 
a lieu dans des plans qui ne sont pas favorablement orientés par rapport à la contrainte 
appliquée : leurs facteurs de Schmid respectifs étant 0,15 et 0,22. 
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Figure 34. Observation de glissement dévié du plan de base vers un plan pyramidal de 1ère 
espèce. Les traces de ces plans sont représentées (tr Π1 et tr B) 
 
Figure 35. Glissement dévié d'un plan pyramidal de 1ère espèce vers un plan prismatique dont 
les traces respectives tr Π1 et tr P sont représentées 
 
De nombreux débris de dislocation, qui sont des boucles fermées résultant de glissements 
déviés, sont également très souvent observés. De tels débris sont visibles par exemple sur la 
Figure 32 où ils forment de petites boucles sombres dispersées dans la lamelle. 
 
 
IV.3.2. Multiplication par double glissement dévié 
 
Dans les colonies lamellaires, les dislocations se multiplient essentiellement par le mécanisme 
de boucle ouverte [Furubayashi 1969]. Ce mécanisme est illustré Figure 36 : une dislocation, 
glissant dans un plan de base, est d’abord épinglée et localement courbée (flèche sur le cliché 
(a)). Un des deux segments vis de part et d’autre de l’ancrage effectue alors un double 
glissement dévié : les segments 1a et 1b glissent alors dans des plans de base parallèles. Sur le 
cliché (b), les parties 1a et 1b continuent à avancer vers la droite en laissant une boucle de 
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dislocation derrière elles. Cette boucle ouverte, formée par double glissement dévié, s’étend 
ensuite sous l’effet de la contrainte appliquée sur les clichés (c) et (d). Au final, deux 
nouveaux segments vis rectilignes 1b et 2, indiqués sur le cliché (e), sont créés une fois que la 
dislocation initiale 1a continue à se propager (cette dernière est toujours visible en bas à 
droite). Toutes les étapes de ce mécanismes sont schématisées sur la Figure 37 (inspirée de 
Farenc [Farenc 1992]) ; les différents segments de dislocation correspondant à ceux de la 
Figure 36 portent les mêmes numéros. Remarquons que l’étape (g) n’a pas encore eu lieu sur 
la Figure 36. Comme nous pouvons le voir sur la Figure 38, ce type de multiplication est très 
fréquent, ce qui atteste de l’importance du glissement dévié. Sur cette image, extraite d’une 
séquence lors d’un essai de traction in situ, au moins sept boucles en cours d’expansion sont 
visibles et indiquées par des flèches. 
 
Figure 36. Création et expansion d'une boucle de dislocation par double glissement dévié 
(mécanisme de boucle ouverte) 
 
Figure 37. Schéma de la formation d'une boucle ouverte correspondant à la figure précédente 
(les différents segments ont les mêmes numéros sur les deux figures) 
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Figure 38. Vue d'une lamelle αS déformée in situ présentant de nombreuses boucles créées 
par double glissement dévié (flèches) 
 
IV.3.3. Sources 
 
Bien que le mécanisme de multiplication de dislocations par double glissement dévié soit 
prépondérant, des sources polaires à un point d’ancrage sont parfois aussi activées. Un 
exemple Figure 39 montre une telle source émettant dans un plan pyramidal de 1ère espèce : 
sur le cliché (a), un brin de dislocation mobile 1 est ancré sur un brin fixe 2 ; le brin 1 va alors 
se déplacer dans le sens de la flèche jusqu’à se retrouver ancré à un autre brin fixe 3 sur le 
cliché (b). Le brin 1 va alors ensuite tourner autour du brin fixe 3 (dans le sens de la flèche). 
Lorsqu’il a effectué une révolution complète sur le cliché (c), deux nouveaux segments vis, 
notés 1, sont créés de part et d’autre de la source et se déplacent en sens inverse (flèches). Ce 
segment mobile a ensuite effectué quelques autres révolutions identiques avant de s’arrêter. 
Ce type de source est assez rare dans les colonies lamellaires. De plus elles ont des durées de 
vie assez courtes et n’émettent en général que quelques dislocations. 
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Figure 39. Source polaire dans une lamelle αS : la révolution d'un brin mobile autour d'un 
brin fixe crée deux nouveaux segments vis 
 
 
IV.4. Mesure de la contrainte locale 
 
 
A partir du rayon de courbure des parties non-vis des dislocations, nous avons mesuré la 
contrainte locale dans les lamelles αS à l’aide du logiciel DISDI. Les mesures ont été faites 
sur des dislocations ancrées sous contrainte comme celles visibles sur les Figure 29 et Figure 
33. Afin de s’assurer de la meilleure précision possible, toutes les contraintes ont été 
mesurées à partir de dislocations imagées en champ sombre en condition de faisceau faible. 
De plus, chaque mesure a été réalisée au centre des lamelles αS, suffisamment loin des 
surfaces libres de l’échantillon pour éviter de possibles effets de surface et suffisamment loin 
des interfaces avec la phase β pour éviter de prendre en compte le gradient de contrainte qui 
existe au niveau de ces interfaces (pour plus de détails, se référer au chapitre précédent). 
L’histogramme de la Figure 40 correspond alors aux mesures de contrainte faites pour des 
dislocations glissant dans le plan de base dans des lamelles αS : la majorité des valeurs de la 
contrainte locale se situe entre 140 et 160 MPa et la dispersion des mesures est relativement 
peu importante. La valeur moyenne de la contrainte locale est de 155 MPa, avec un écart type 
de 17 MPa. La précision absolue de chaque mesure est de 15 à 20 MPa selon les cas, soit 
environ 10%. 
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Figure 40. Histogramme correspondant aux mesures de la contrainte locale dans les lamelles 
αS lors d'un essai de déformation in situ 
 
 
IV.5. Observations post mortem 
 
 
En complément des observations in situ, nous avons effectué quelques observation post 
mortem d’échantillons extraits d’éprouvettes de traction macroscopiques déformées dans les 
mêmes conditions par P. Villechaise au LMPM-ENSMA, Poitiers. 
La Figure 41 montre une lamelle αS dans une colonie lamellaire d’une telle éprouvette 
déformée à 0,3% de déformation plastique. Bien que l’agencement des dislocations soit 
généralement plus complexe à cause du plus fort taux de déformation, ces observations post 
mortem sont néanmoins tout à fait cohérentes avec nos essais de déformation MET in situ : 
une boucle de dislocation, notée 1, est émise par une interface αS/β comme nous l’avons 
observé in situ dans le chapitre précédent et de nombreuses dislocations rectilignes alignées 
selon leur direction vis sont visibles comme par exemple les dislocations notées 2 et 3. Ces 
dislocations ont un vecteur de Burgers de type a et leur plan de glissement est le plan de base. 
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Figure 41. Observation post mortem d'un échantillon déformé macroscopiquement à 0,3% de 
déformation plastique : une boucle de dislocation émerge d'une interface αS/β (1) et plusieurs 
dislocations vis rectilignes sont visibles (2 et 3) 
 
 
IV.6. Conclusion 
 
 
Dans les colonies lamellaires, la déformation est assurée par des dislocations de vecteurs de 
Burgers de type a dans la phase αS. La vitesse des segments coin de ces dislocations est au 
moins 100 fois plus grande que celle des segments vis. Les dislocations se retrouvent alors 
sous la forme de longs segments rectilignes alignés selon leur direction vis. Le mouvement de 
ces segment vis est saccadé et constitué d’une succession de sauts très rapides. Ces saut ne 
sont en général pas effectués par la totalité de la dislocation, conduisant alors à la création de 
macro-décrochements au niveau d’ancrages intrinsèques. Des ancrages extrinsèques existent 
mais ils sont assez rares. 
Le glissement dévié est très fréquent et les dislocations se multiplient souvent par un 
mécanisme de double glissement dévié. La multiplication par des sources à un point 
d’ancrage est possible, mais ces sources ont des durées de vie assez courtes et n’émettent que 
quelques dislocations. 
Toutes ces observations ne sont pas dépendantes du plan de glissement des dislocations et 
sont cohérentes avec les observations post mortem. La contrainte locale moyenne mesurée 
dans les lamelles αS est de 155 MPa. 
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Chapitre V : Micromécanismes de 
déformation dans les nodules 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Les résultats expérimentaux concernant la déformation des nodules sont détaillés dans ce 
chapitre. Comme pour le chapitre précédent, ces résultats sont issus d’essais de traction MET 
in situ à température ambiante. Les similitudes mais surtout les différences avec les 
micromécanismes de déformation dans les colonies lamellaires seront présentées. Le 
glissement planaire des dislocations et la présence de dislocations appariées seront alors au 
centre de notre intérêt. 
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Cet alliage étant constitué à parts égales de colonies lamellaires et de nodules, l’étude 
détaillée des micromécanismes de déformation dans les nodules est importante. 
Nos essais de traction in situ montrent que les dislocations peuvent avoir deux types de 
comportement dans les nodules αP : la déformation se produit soit par empilements de 
dislocations confinées dans un même plan de glissement, soit par paires de dislocations. 
Cependant, certaines caractéristiques des dislocations sont communes aux nodules et aux 
colonies lamellaires, notamment le fait que la déformation est contrôlée par de longs segments 
vis rectilignes. 
 
 
 
V.1. Glissement planaire 
 
 
V.1.1. Mouvement des dislocations vis et glissement planaire 
 
Comme nous l’avons vu dans le chapitre III, les premières dislocations mobiles dans les 
nodules αP sont émises à partir des interfaces avec la phase β. Les dislocations s’allongent 
alors selon leur direction vis, les segments coin sortant rapidement de la lame. Les 
dislocations vis ont alors un mouvement saccadé comme cela est le cas dans les colonies 
lamellaires. Dans ces nodules, plusieurs dislocations glissent dans un même plan conduisant à 
une déformation plus hétérogène comme nous pouvons le voir Figure 42 : les dislocations ne 
sont plus réparties de façon homogène comme dans les lamelles αS mais sont confinées dans 
quelques plans de glissement. Dans cette séquence, plusieurs dislocations glissent dans un 
plan prismatique et forment un empilement. Bien que la déformation soit moins homogène 
que dans les lamelles αS, les dislocations vis ont un mouvement similaire. Si nous suivons par 
exemple la dislocation notée 1, nous voyons qu’elle possède trois macro-décrochements le 
long de son segment vis indiqués par des flèches sur le cliché (a). Sur le cliché (b), la partie la 
plus haute de cette dislocation se propage vers la droite en effectuant un saut rapide. Sur les 
clichés (c) et (d), d’autres parties de la dislocations avancent ainsi conduisant à la disparition 
des deux autres macro-décrochements. Comme cela est souvent le cas dans les colonies 
lamellaires, nous pouvons observer que des boucles ouvertes sont créées sur les dislocations 
notées 2 et 3. 
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Figure 42. Glissement planaire de dislocations vis dans un nodules αP                    
(glissement prismatique) 
  
Figure 43. Observation in situ de glissement planaire de dislocations vis dans le plan de base 
d'un nodule αP 
 
Les dislocations ont le même type de mouvement saccadé lorsqu’elles glissent dans le plan 
basal. La déformation semble aussi être plus hétérogène que dans les lamelles αS comme cela 
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est illustré Figure 43. Les dislocations observées, toujours alignées selon leur direction vis, 
glissent dans seulement deux plans de base qui sont facilement identifiables grâce aux traces 
de glissement (flèches). Tout comme dans les colonies lamellaires, la nature du mouvement 
des dislocations vis n’est pas dépendante du type de plan de glissement.  
 
 
V.1.2. Sources de dislocations 
 
Dans des nodules ayant déjà été déformés par des dislocations émises à partir des interfaces 
α/β, nous avons observé l’activation de sources polaires à un point d’ancrage. Ces sources se 
trouvent au niveau de dislocations déjà présentes dans le nodule avant déformation (Figure 
44). Un brin mobile, noté 1, tourne alors autour d’un brin fixe (clichés (a)). Sur le cliché (b), 
le segment mobile a effectué une demi-révolution et un segment vis se déplaçant vers la droite 
a été créé. Ce segment n’est cependant pas encore visible car seules 40 ms séparent les deux 
images et il est toujours en mouvement ; une fois arrêté, il sera visible sur le cliché (c). Après 
une révolution complète du brin mobile, deux nouveaux brins vis vont donc se propager de 
part et d’autre de la source ; ces brins sont indiqués par des flèches sur le cliché (c), celui de 
droite (1a) se déplaçant vers la droite et celui de gauche (1b) vers la gauche. Sur l’image (a), 
les traces de glissement laissées à la surface de la lame par les dislocations sont clairement 
visibles (tr P) et permettent de déterminer sans ambiguïté que le plan de glissement est un 
plan prismatique. Un schéma représentant le fonctionnement de cette source est donné Figure 
45 : les images (a), (b) et (c) correspondent respectivement aux clichés (a), (b) et (c) de la 
Figure 44, alors que les images (a’) et (b’) représentent des étapes intermédiaires trop rapides 
pour être enregistrées par la caméra. Les dislocations visibles sur la Figure 44 sont 
représentées ici en traits pleins et les segments en pointillés représentent les parties de la 
dislocation qui seraient visibles si elles n’étaient pas sorties de la lame mince. Le glissement 
est alors d’autant plus localisé lorsque des sources de ce type sont activées. Une fois activée, 
ces sources ont une durée de vie très longue. Par exemple la Figure 46 (a) est une vue moins 
recadrée de la source précédente correspondant au cliché (a) de la Figure 44. Cette image à 
été prise environ cinq minutes après le début d’activité de cette source, alors qu’elle a déjà 
émis 7 dislocations. Cette source a alors continué d’émettre pendant environ une heure. Le 
nombre de dislocations émises est assez difficile à déterminer compte tenu de la forte densité 
de dislocations (Figure 46 (b)), mais nous pouvons l’estimer à une cinquantaine de 
dislocations de part et d’autre de la source. Lorsque nous avons arrêté l’essai de traction, cette 
source continuait d’émettre mais moins fréquemment qu’au début, très certainement à cause 
du fait que les dislocations émises avaient de plus en plus de difficulté à se propager. En effet, 
sur la gauche de la source, les dislocations se sont toutes empilées sur l’interface avec le 
nodule voisin sans pouvoir le traverser, alors que sur la droite de la source, les dislocations se 
retrouvent freinées par l’interaction avec d’autres dislocations glissiles issues d’une interface 
αP/β. 
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Figure 44. Vue détaillée d'une source intra-granulaire dans un nodule αP : un brin de 
dislocation mobile effectue une révolution autour d'un brin fixe, créant deux nouveaux 
segments vis se propageant de part et d'autre de la source 
 
 
Figure 45. Schéma du fonctionnement de la source visible sur la figure précédente ; la 
dislocation 1, ancrée sur une autre dislocation, effectue une révolution dans le sens anti-
horaire pour donner deux segments vis rectilignes 1a et 1b (c) ; les traces de glissement sont 
également représentées ainsi que les segments de la dislocation 1 qui sont sortis de la lame 
(en pointillés) 
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Figure 46. Vues générales de la source de la figure précédente au début de son activité (a), 
les traces de glissement étant bien visibles (tr P) et en fin de l'essai de traction (b) ; une 
cinquantaine de dislocations ont été émises durant environ une heure 
 
V.1.3. Glissement dévié 
 
Comme dans les lamelles αS, les dislocations dans les nodules αP peuvent dévier facilement. 
Des dislocations glissant dans un plan prismatique peuvent par exemple dévier dans un plan 
pyramidal de 1ère espèce (Figure 47) : toutes les dislocations émises par une source glissaient 
d’abord dans un plan prismatique dont la trace est visible au point A. Alors qu’elles glissaient 
dans ce plan prismatique, certaines dislocations ont ensuite dévié dans un plan pyramidal et 
continuent de s’y propager sans revenir dans leur plan prismatique initial. La trace de ce plan 
pyramidal est visible au point B et nous pouvons observer que le glissement est également 
planaire dans le plan pyramidal puisque, une fois qu’une première dislocation a dévié, 
plusieurs autres dislocations la suivent dans le même plan. Les dislocations continuent ensuite 
à glisser dans le plan pyramidal et ne retournent pas dans le plan prismatique. Ceci est 
certainement dû à son orientation par rapport à la contrainte appliquée : en effet ce système de 
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glissement pyramidal a un facteur de Schmid de 0,46 et le système prismatique 0,45. 
Remarquons que le glissement prismatique est le système de glissement dominant dans ce 
nodule et que le glissement pyramidal n’a lieu qu’à un stade de la déformation avancé suite à 
du glissement dévié. 
 
Figure 47. Glissement dévié d'un plan prismatique dans un plan pyramidal de 1ère espèce 
dans un nodule αP 
 
Une autre évidence du glissement dévié est la présence de nombreuses boucles fermées 
laissées lors de la propagation des dislocations. De tels débris de dislocations, notés d, sont 
par exemple laissés par les dislocations de la Figure 48 qui glissent dans le plan basal, de la 
gauche vers la droite. De la multiplication par double glissement dévié a également lieu, et 
des boucles ouvertes en cours d’expansion sont indiquées sur la Figure 48 pour des 
dislocations glissant dans le plan basal (notées b) et sur la Figure 42 pour des dislocations 
glissant dans un plan prismatique (dislocations 2 et 3). 
 
Figure 48. Création de boucles ouvertes par double glissement dévié (b) et débris de 
dislocations (d) laissés par des dislocations glissant dans le plan de base 
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V.2. Dislocations appariées 
 
 
Dans certains nodules, les empilements ne contiennent pas plusieurs dislocations comme nous 
l’avons vu dans le paragraphe précédent mais seulement deux. La déformation est alors 
assurée par des dislocations appariées. Lors de nos essais de traction MET in situ, nous avons 
observé qu’approximativement la moitié des nodules se déforment par des dislocations 
glissant de manière plutôt planaire, et l’autre moitié se déforme avec des paires de 
dislocations. 
 
 
V.2.1. Mouvement des dislocations appariées 
 
La séquence de la Figure 49 montre le glissement de dislocations appariées dans un nodule 
αP. Le glissement se fait dans des plans prismatiques comme l’atteste la trace de glissement 
(tr P sur le cliché b). Sur les clichés (a) à (c), nous pouvons par exemple suivre la paire 
composée des dislocations numérotées 1 et 2 qui se déplace vers la droite. Les deux 
dislocations de la paire avancent de manière corrélée. Comme dans les lamelles αS ou dans les 
nodules où la déformation est plutôt planaire, les dislocations s’alignent ici aussi selon leur 
direction vis et ont un mouvement saccadé. 
 
Figure 49. Dislocations appariées glissant dans des plans prismatiques d'un nodule αP 
 
La présence de dislocations appariées n’est pas dépendante du plan de glissement et nous en 
avons également observé pour du glissement basal comme l’atteste la trace de glissement (tr 
B) sur le cliché (b) de la Figure 50. Sur le cliché (a), deux paires de dislocations (1,2) et (3,4) 
sont visibles et glissent ensuite vers la droite sur les deux autres clichés. Sur ces images, la 
projection du vecteur de Burgers de ces dislocations est parallèle au vecteur diffractant g 
utilisé. Les segments vis ont aussi le même type de mouvement saccadé et présentent des 
macro-décrochements ; par exemple la dislocation 3 sur le cliché (c) en possède deux 
(flèches). Comme nous pouvons le voir en suivant la paire constituée par les dislocations 1 et 
2 sur la Figure 50, ces deux dislocations avancent aussi de manière corrélée. Cependant, nous 
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pouvons remarquer que la distance entre les deux dislocations de la paire n’est pas constante : 
elle est plus faible sur les clichés (a) et (b) que sur le cliché (c) où les deux dislocations sont 
plus éloignées, tant pour les parties vis que non-vis. 
 
Figure 50. Dislocations appariées glissant dans le plan basal ; la direction du vecteur 
diffractant g et la projection du vecteur de Burgers b sont ici confondues 
 
Une différence remarquable avec toutes les observations précédentes, hormis le fait que les 
dislocations soient appariées, est la plus faible vitesse des segments non-vis (les mesures 
seront données dans le paragraphe suivant). Une observation détaillée des segments non-vis 
montre qu’ils n’ont pas une courbure régulière mais présentent de nombreuses irrégularités. 
Ceci est très certainement la signature d’ancrages ponctuels non résolus. La présence de ces 
ancrages ponctuels est visible sur les segments non-vis mais leur présence ne semble pas 
affecter le mouvement des segments vis. 
 
Enfin, remarquons qu’aucune source de paires de dislocations n’a été observée au sein des 
nodules. Toutes les dislocations appariées ont été émises au niveau des interfaces αP/β entre 
nodules et phase β. L’origine de l’appariement de ces dislocations sera alors discutée dans le 
chapitre VII. 
 
 
V.2.2. Mesure de la distance entre les deux dislocations appariées 
 
Comme nous l’avons vu sur les séquences précédentes (Figure 49 et Figure 50), la distance 
entre les deux dislocations d’une paire de dislocations n’est pas constante au cours de son 
déplacement. De plus, il semble que la distance entre les parties coin est plus grande que celle 
entre les parties vis. Nous avons donc mesuré cette distance pour les segments coin et les 
segments vis. Cependant, comme nous ne voyons sur l’image qu’une projection de la 
dislocation (qui est dans son plan de glissement) sur le plan de l’image, il convient de corriger 
les mesures effectuées pour remonter à la distance réelle dans le plan de glissement des 
dislocations. Des exemples de résultats de ces mesures sont représentés sur la Figure 51 pour 
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une paire de dislocations glissant dans un plan basal et sur la Figure 52 pour une paire de 
dislocations glissant dans un plan prismatique. Ces mesures étant faites à partir de séquences 
dynamiques, leur incertitude est assez élevée : elle peut être estimée à ±10 nm, ce qui 
correspond en moyenne à une incertitude relative de 20%. 
 
Figure 51. Mesures de la distance entre les deux dislocations d'une paire glissant dans un 
plan basal (pour les segments coin et vis) 
 
Figure 52. Mesures de la distance entre les deux dislocations d'une paire glissant dans un 
plan prismatique (pour les segments coin et vis) 
 
Les figures précédentes montrent que la distance de séparation des deux dislocations d’une 
paire est globalement plus grande pour les segments coin que pour les segments vis (seules 
deux mesures pour le glissement prismatique présentent le cas inverse). Pour les deux 
systèmes de glissement, les distances entre les deux dislocations appariées peuvent varier du 
simple au double pendant leur déplacement. Cependant, et malgré ces variations, nous 
pouvons dégager des valeurs moyennes représentatives de ces mesures. Ces valeurs moyennes 
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sont reportées dans le Tableau 4, ainsi que les valeurs moyennes des vitesses des segments vis 
et coin pour chacun des deux systèmes de glissement. Deux points importants peuvent être 
relevés :  
- la distance de séparation entre les segments coin est presque deux fois supérieure à 
celle des segments vis, 
- et la valeur de ces distances est indépendante du plan de glissement. 
Concernant les vitesses, les valeurs mesurées sont plus élevées dans le plan prismatique que 
dans le plan basal. Cette différence est vraisemblablement due à des niveaux de contrainte 
appliquée légèrement différent entre les deux essais. Il est par contre intéressant de remarquer 
que, malgré cette différence, le rapport entre les vitesses des segments coin et vis est identique 
dans les deux familles de plan. De plus, il apparaît que les segments coin sont environ 50 fois 
plus lents dans ces nodules que dans les colonies lamellaires, alors que les vitesses des 
segments vis sont comparables dans les deux types de grains. 
segments coin segments vis segments coin segments vis
Distances entre les 2 
dislocations d'une paire (nm)
70 41 71 45
Vitesses moyennes (nm.s
-1
) 2,3 1 5,5 2,4
Rapport entre vitesses des 
segments vis et coin
Glissement basal Glissement prismatique
2,3 2,3
 
Tableau 4. Valeurs moyennes de la distance entre les deux dislocations d'une paire et de leur 
vitesse selon le caractère de la dislocation et son plan de glissement 
 
V.2.3. Mesure de la contrainte locale 
 
Comme cela a été fait dans les colonies lamellaires, nous avons tenté de mesurer la contrainte 
locale dans les nodules à partir du rayon de courbure des segments de dislocations non-vis. 
Les dislocations comme celles de la Figure 50 semblent être adaptées à de telles mesures, 
mais en les regardant en détails, les parties non-vis présentent souvent de nombreux ancrages 
ponctuels qui perturbent leur courbure. Il est alors extrêmement délicat de mesurer 
précisément la contrainte dans ces conditions. Nous avons néanmoins obtenus quelques 
résultats : la contrainte locale moyenne semble légèrement plus faible dans les nodules et se 
situe autour de 120 MPa. Cependant, le nombre de mesures effectuées est trop faible pour 
pouvoir obtenir une moyenne statistique représentative. 
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V.3. Observations post mortem 
 
 
En complément des observations in situ, nous avons effectué quelques observation post 
mortem d’échantillons extraits d’éprouvettes de traction macroscopiques déformées dans les 
mêmes conditions par P. Villechaise au LMPM-ENSMA, Poitiers. 
Deux nodules αP d’une telle éprouvette déformée à 0,3% de déformation plastique sont 
visibles sur la Figure 53. La déformation dans ces nodules se produit par le glissement 
planaire d’empilements de dislocations. Les dislocations ont dans les deux cas un vecteur de 
Burgers de type a et sont alignées selon leur direction vis. A partir de l’analyse des traces de 
glissement, nous pouvons déduire qu’elles glissent dans un plan prismatique pour l’image (a) 
et dans un plan basal pour l’image (b). 
 
Figure 53. Observation post mortem d'empilements de dislocations dans des nodules pour du 
glissement prismatique (a) et basal (b) 
 
Dans d’autres nodules de la même éprouvette, nous pouvons observer la présence de 
dislocations appariées comme cela est illustré par la Figure 54. Sur cette figure, trois paires de 
dislocations sont clairement visibles (a, b et c). Elles ont un vecteur de Burgers de type a. 
Comme lors de nos observations in situ, les dislocations sont préférentiellement alignées 
selon leur direction vis. Les traces de glissement n’étant pas visibles et les empilement n’étant 
constitués ici que de deux dislocations, il n’a pas été possible de déduire leur plan de 
glissement comme dans le cas de la figure précédente. Cependant, en imageant ces paires sous 
différentes inclinaisons, et à l’aide de la projection stéréographique, nous pouvons conclure 
qu’elles se trouvent certainement dans un plan pyramidal de 1ère espèce. Ce résultat a été 
confirmé par le calcul des facteurs de Schmid de tous les systèmes de glissement puisque ce 
système possède un facteur de Schmid égal à 0,5. 
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Figure 54. Observation post mortem de dislocations appariées dans un nodule 
 
Ces observations montrent donc que, comme lors de nos essais MET in situ, certains nodules 
présentent une déformation par empilements de plusieurs dislocations alors que dans d’autres 
nodules les empilements ne contiennent que deux dislocations appariées. Ces observations 
post mortem sont donc tout à fait cohérentes avec nos résultats in situ et les confortent. 
 
 
 
V.4. Conclusion 
 
 
Dans les nodules αP, les dislocations mobiles sont toutes de vecteurs de Burgers de type a. 
Comme dans les lamelles αS, elles s’allongent préférentiellement selon leur direction vis et se 
propagent de manière saccadée. Des macro-décrochements sont également souvent présents. 
Leur comportement est cependant sensiblement différent dans les nodules et nous observons 
deux types de mouvements distincts : 
- Dans certains nodules, les dislocations ont tendance à s’organiser en empilements, 
donnant un répartition de la déformation plus hétérogène que dans les lamelles αS. 
- Dans d’autres nodules, les empilements ne sont constitués que de deux dislocations se 
propageant de manière corrélée. 
Ces deux comportements sont attribués à la présence d’ordre à courte distance dans les 
nodules αP. Ils sont observés aussi bien lorsque le glissement se fait dans les plans 
prismatiques ou de base. 
Ces observations in situ sont en accord avec les observations post mortem effectuées. Malgré 
la difficulté de la mesure, nous pouvons estimer la contrainte locale moyenne dans les nodules 
à 120 MPa. 
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Chapitre VI : Alliage traité en surface 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Après avoir vu dans les chapitres précédents les mécanismes élémentaires de déformation de 
l’alliage Ti-6Al-4V, nous allons nous intéresser ici aux influences d’un traitement de surface : 
la nitruration. Après avoir caractérisé les modifications apportées par ce traitement à la 
microstructure de l’alliage au voisinage de la surface, nous étudierons les modifications 
apportées aux micromécanismes de déformation à partir d’observations post mortem. Enfin, 
nous exposerons une technique originale de préparation de lames minces en section transverse 
dédiée aux essais de traction MET in situ. Pour la première fois, ce type d’essai in situ a pu 
être réalisé avec succès sur des échantillons en section transverse et les résultats 
correspondants seront alors présentés. 
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Lors de cette étude, plusieurs revêtements et traitements de surface ont été caractérisés au 
CEMES en collaboration avec Y. Khin. Un des plus intéressants est un traitement de 
nitruration réalisé au LMP-Poitiers par l’équipe de J.P. Rivière : il offre à la fois une 
augmentation importante de la résistance à l’usure mécanique de cet alliage et une bonne 
protection contre la corrosion. La microstructure et la composition chimique de la couche de 
surface induite par nitruration ont déjà fait l’objet de la thèse de C. Mirguet (CEMES-
Toulouse) et ont été étudiées en détails [Mirguet 2004, Kihn et al. 2005, Mirguet et al. 2006]. 
Le but de cette étude-ci est alors la compréhension des mécanismes de déformation au niveau 
de la surface nitrurée de cet alliage. Pour cela, nous avons observé des échantillons 
préalablement déformés par P. Villechaise (ENSMA-Poitiers) et réalisé des essais de traction 
MET in situ. 
 
 
 
VI.1. Microstructure du Ti-6Al-4V nitruré 
 
 
Le procédé de nitruration modifie de manière importante la microstructure et la composition 
chimique en surface de l’alliage Ti-6Al-4V. La Figure 55 est une vue générale en section 
transverse de la surface d’un échantillon nitruré. En partant du substrat et en remontant vers la 
surface, la microstructure de l’alliage est alors composée de plusieurs "couches" : 
- Le substrat, c’est à dire l’alliage non-modifié par la nitruration ; il n’est pas visible sur 
la figure est se situe sous la couche notée D. 
- Une couche dite de diffusion où la microstructure est inchangée par rapport au substrat, 
mais où la phase α possède une concentration plus élevée en azote (en solution solide). 
Cette couche est repérée par la lettre D. Un seul nodule αP appartenant à cette couche 
est alors visible et de nombreuses dislocations y sont visibles car cet échantillon a été 
déformé après le traitement de nitruration. 
- Une couche nano-cristallisée dite de combinaison. Elle est repérée par la lettre N sur la 
figure et se compose de nano-grains de nitrures de titane. 
- Afin d’améliorer encore plus les propriétés de surface, un dépôt amorphe a été 
également déposé sur l’échantillon nitruré. Il est constitué de nitrure de silicium Si3N4 
comme ici ou bien de carbone amorphe. 
En haut de la figure, les restes de colle utilisée pour l’assemblage des deux parties de 
l’échantillon sont visibles. 
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Figure 55. Vue générale en section transverse d'un échantillon traité en surface par 
nitruration au niveau d'un nodule αP 
 
VI.1.1. Couche de combinaison 
 
La couche de combinaison est la couche de nitrures de titane à la surface de l’échantillon. Elle 
mesure 500 nanomètres d’épaisseur en moyenne. La Figure 56 montre qu’elle est composée 
de nano-grains dont le diamètre augmente lorsqu’on s’éloigne de la surface. Les analyses 
EELS montrent qu’aucun des deux éléments d’alliage, l’aluminium et le vanadium, ne sont 
présents dans cette couche, ce qui en accord avec des résultats antérieurs montrant que lors de 
la nitruration, les éléments d’alliage diffusent vers l’intérieur de l’alliage [Guillou et al. 1998]. 
Elle n’est constituée que de grains de nitrures de titane pouvant avoir différentes 
stœchiométries. Pour plus de détails, nous pourrons nous reporter aux travaux de thèse de C. 
Mirguet réalisés précédemment au CEMES dans le cadre du projet APROSUTIS afin de 
déterminer précisément la composition chimique et la cristallographie de la couche nitrurée à 
partir d’analyses EELS et de calculs ab initio [Mirguet 2004]. Cette étude a alors montré que 
cette couche se compose d’un mélange de nano-grains de ε-Ti2N, de structure tétragonale et 
de δ-TiN, de structure cubique à faces centrées ; ces deux phases pouvant avoir des 
compositions sous-stœchiométriques dues à la présence de nombreuses lacunes. 
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Figure 56. Vue détaillée de la couche de combinaison d'un échantillon nitruré ; elle est 
composée de nano-grains de différentes tailles et compositions 
 
VI.1.2. Couche de diffusion 
 
La couche de diffusion se situe juste sous la couche de combinaison et présente la même 
microstructure que le substrat. Les analyses EELS révèlent que l’azote y est en solution solide 
et que les éléments d’alliages sont présents. La profondeur de pénétration de l’azote est assez 
difficile à évaluer du fait de la limite de détection par EELS. Cependant, comme nous le 
verrons par la suite, les modifications observées dans l’arrangement des dislocations laissent à 
penser qu’il diffuse jusqu’à quelques micromètres de profondeur. 
 
 
 
VI.2. Déformation du Ti-6Al-4V nitruré 
 
 
Les observations MET post mortem ont été réalisées sur plusieurs échantillons de Ti-6Al-4V 
nitrurés déformés macroscopiquement in situ sous MEB par P. Villechaise (ENSMA-
Poitiers). La Figure 57 montre l’endommagement de la surface d’un échantillon au cours d’un 
tel essai. Nous voyons clairement que les fissures (flèches) sont apparues à l’aplomb des 
nodules αP, alors que l’aplomb des colonies lamellaires αS/β en est presque dépourvu. Une 
observation plus détaillée a également montré que ces fissures apparaissent à l’aplomb des 
bandes de glissement dans les nodules. Il y a donc une relation directe entre 
l’endommagement de la surface nitrurée et la déformation plastique du substrat, 
particulièrement dans les nodules. Nous nous sommes donc particulièrement intéressés aux 
mécanismes de déformation dans les nodules de la couche de diffusion. Les observations post 
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mortem ont alors été réalisées sur des échantillons extraits d’éprouvettes déformées à 0,3% de 
déformation plastique. 
 
Figure 57. Apparition de fissures sur la surface d'une éprouvette nitrurée à l'aplomb des 
nodules αP observée au MEB (P. Villechaise, ENSMA-Poitiers) 
 
VI.2.1. Couche de combinaison 
 
A ce taux de déformation, la couche de combinaison nano-cristallisée ne se déforme presque 
pas plastiquement. Cependant, nous avons observé que certains nano-grains contiennent 
parfois quelques dislocations. Ce sont généralement les "gros" grains d’une taille de l’ordre de 
la centaine de nanomètres, dont deux exemples sont donnés Figure 58 (les dislocations sont 
indiquées par des flèches). 
 
Figure 58. Nano-grains de la couche de combinaison présentant quelques dislocations 
(flèches) 
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VI.2.2. Couche de diffusion 
 
Contrairement à la couche de combinaison, la couche de diffusion subit une déformation 
plastique assez importante. Comme nous pouvons le voir sur la Figure 55 et la Figure 59, 
certains nodules αP ont une densité de dislocations très importante ; il est alors difficile de 
déterminer précisément leur arrangement et leurs caractéristiques. Comme nous l’avons vu 
précédemment, les dislocations ne se propagent pas dans la couche de combinaison nano-
cristallisée. Sur la Figure 55, les dislocations ne semblent pas aller jusqu’à la limite de la 
couche de combinaison car il n’a pas été possible d’imager les dislocations proches de cet 
interface. En utilisant d’autres conditions de diffraction, comme sur la Figure 59 (b), où le 
même nodule que sur la Figure 55 est visible, nous voyons que des dislocations sont bien 
présentes jusqu’à cette interface. Cependant, toutes les familles de dislocations ne sont pas 
visibles et les plus nombreuses sont éteintes avec ces conditions. Les mêmes observations ont 
été faites dans les lamelles αS de la couche de diffusion (Figure 60). Toutes les dislocations 
observées ont un vecteur de Burgers de type a. Cependant, plusieurs systèmes de glissement 
ayant des vecteurs de Burgers de type a différents ont été généralement activés et, à cause de 
la forte densité de dislocations, il n’a en général pas été possible de déterminer exactement 
leur vecteur de Burgers et encore moins leur plan de glissement. 
 
Figure 59. Microstructures de déformation dans des nodules αP de la couche de diffusion ; la 
couche de combinaison est repérée par la lettre N sur les deux images 
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Figure 60. Microstructure de déformation dans une lamelle αS de la couche de diffusion ; la 
couche de combinaison est repérée par la lettre N 
 
Cependant, certains nodules sont parfois peu déformés et permettent une étude plus précise 
des dislocations. Dans ces cas là, la déformation est localisée dans quelques empilements 
comme illustré sur la Figure 61 où plusieurs empilements sont repérés par les lettres A, B, C 
et D. En E, les traits noirs visibles ne sont pas des dislocations mais des traces dues au 
polissage ionique ; elles sont assez nombreuses près de la surface et il convient de les 
distinguer des dislocations. La couche de combinaison est aussi visible au niveau de la surface 
de l’échantillon (repérée par la lettre N) bien qu’une partie ait été supprimée lors du polissage. 
Nous pouvons aussi remarquer que, au niveau de la tête de plusieurs empilements (notés D), 
les dislocations semblent appariées. En observant ce nodule plus en détail, nous avons en effet 
mis en évidence l’existence d’empilements de dislocations ayant plusieurs paires en tête 
comme cela est illustré sur la Figure 62 (a). Cet empilement possède 5 paires de dislocations 
en tête qui sont indiquées par des flèches sur la figure. Nous avons aussi observé ce type 
d’empilement dans d’autres nodules dont un exemple est donné Figure 62 (b). Cette fois 
seules 2 paires semblent être en tête et sont suivies par une dislocation isolée ; cependant, les 
dislocations suivantes semblent également appariées. Ce type d’empilements n’a été observé 
que pour des dislocations glissant dans les plans de base. Ils se situent à des profondeurs 
allant de 0,5 µm (début de la couche de diffusion) jusqu’à 5 µm environ. Dans tous les cas, 
nous voyons que les dislocations sont globalement allongées selon leur direction vis comme 
cela est le cas dans l’alliage non traité en surface mais semblent moins rectilignes. 
Contrairement à l’alliage brut où nous n’observons qu’une seule paire, ici plusieurs paires se 
suivent dans un même empilement. La présence de ces paires dans les nodules, qui est due au 
traitement de nitruration, semble donc montrer une évolution de l’ordre à courte distance vers 
une précipitation de nano-précipités ordonnés à longues distance. Ces aspects seront alors 
détaillés et discutés dans le chapitre suivant. 
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Figure 61. Empilements dans un nodule de la couche de diffusion 
 
Figure 62. Empilements avec plusieurs paires de dislocations en tête dans les nodules de la 
couche de diffusion à des profondeurs de 2,5 µm (a) et 4,5 µm (b) de la surface 
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VI.3. Déformation MET in situ du Ti-6Al-4V nitruré 
 
 
Afin de compléter les observations post mortem précédentes, nous avons voulu réaliser des 
essais de déformation MET in situ sur des échantillons nitrurés. Mais la nécessité de préparer 
les lames minces en section transverse nous interdit d’utiliser une méthode de préparation par 
voie électrolytique. De plus, les préparations en section transverse "classiques" ne permettent 
pas d’exercer une traction sur l’échantillon, principalement à cause de l’aspect irrégulier du 
bord du trou qui risque alors de se fissurer. Enfin, l’intégrité de la couche nitrurée en surface 
n’est pas garantie, ce qui peut poser problème lors de la déformation.  
Nous avons donc développé une nouvelle technique originale de préparation d’échantillons en 
section transverse dédiée aux essais de traction MET in situ. Dans ce paragraphe, nous 
détaillerons donc cette technique de préparation ainsi que les résultats obtenus lors d’essais de 
traction in situ. 
 
 
VI.3.1. Préparation des échantillons 
 
Compte tenu de la spécificité des échantillons désirés, l’utilisation du FIB (Focused Ion 
Beam) du laboratoire s’est avérée être la seule technique possible pour leur préparation. 
L’utilisation de ce type d’appareil pour la préparation de lames minces, principalement en 
section transverse, s’est beaucoup démocratisée ces dernières années. Néanmoins, peu 
d’auteurs l’ont utilisée afin de réaliser des échantillons pour des essais de traction MET in 
situ. A notre connaissance, seule deux études ont été ainsi réalisées :  
- Une équipe qui a réussi à préparer des échantillons pour la traction in situ avec une 
méthode pouvant être adaptée à préparer des sections transverses [Field et Papin 2004]. 
Mais malheureusement, lors de l’essai de traction, ils n’ont observé que la propagation 
de fissures et donc aucune déformation plastique. De plus, cette technique est assez 
complexe et nécessite l’utilisation d’un micro-manipulateur afin de coller l’échantillon 
aminci sur un support de traction spécialement usiné par FIB. 
- Une autre étude a porté sur la traction in situ de film d’aluminium aminci par FIB 
[Dehm et al. 2006]. Dans ce cas là, le substrat a été retiré et le film d’aluminium est 
observé en vue plane indépendamment du substrat. Cette technique n’est donc pas 
adaptable à des observations en section transverse. 
 
Nous avons donc mis au point, en collaboration avec M. Legros (CEMES, Toulouse) une 
technique relativement simple (sans micro-manipulateur) permettant l’observation et la 
déformation en section transverse de l’alliage traité en surface. Pour cela nous avons tout 
d’abord découper à la scie à fil diamanté des parallélépipèdes de 3 mm par 1 mm pour une 
épaisseur de 0,5 mm environ. Ces échantillons sont alors amincis mécaniquement à l’aide de 
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disques abrasifs comme les échantillons "classiques" jusqu’à une épaisseur d’environ 10 µm. 
Ils sont ensuite collés à la colle cyanoacrylate directement sur une grille de traction dont un 
côté a été coupé afin de permettre le passage du faisceau d’ion du FIB (Figure 63). La grille 
de traction est alors collée verticalement sur un support du FIB afin que le faisceau d’ion soit 
perpendiculaire à la surface traitée. Un schéma de l’échantillon est donné sur la Figure 64, la 
surface traitée étant grisée. Avec le faisceau d’ion, de la matière est ensuite enlevée de part et 
d’autre de l’échantillon afin de dégager une partie, au centre, suffisamment mince pour être 
transparente aux électrons (schématisée sur la Figure 64 (b)). Un second passage est alors 
effectué avec un faisceau d’ions de plus faible intensité afin de polir les surfaces et d’essayer 
de supprimer la zone amorphe crée lors de l’amincissement ionique. Le temps 
d’amincissement varie en fonction de l’épaisseur initiale de l’échantillon et de la taille de la 
zone observable souhaitée, mais en général elle se situe entre 3 et 5 heures. Compte tenu des 
temps de réglages du FIB, cette technique n’est donc pas plus longue qu’une préparation en 
section transverse "classique" réalisée avec le PIPS. 
 
Figure 63. Photographie optique d'un échantillon en section transverse collé sur la grille de 
traction ; la partie supérieure de la grille a été découpée afin de laisser passer de faisceau 
d'ion du FIB 
 
Figure 64. Schéma de la lame mince avant (a) et après amincissement au FIB (b) ; la surface 
traitée par nitruration est grisée et le faisceau d'ion du FIB perpendiculaire à cette dernière ; 
l'axe de traction T dans le MET est aussi représenté (b) 
 
Une photographie MEB de la partie utile de l’échantillon est donnée Figure 65 : l’échantillon 
étant incliné vers l’avant, sa surface est visible ainsi que la partie nitrurée avec la couche de 
combinaison nano-cristallisée (N) et la couche de diffusion (D) ; le faisceau d’électrons dans 
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le MET sera alors perpendiculaire à la partie où figurent ces lettres afin d’observer 
l’échantillon depuis la surface vers le substrat. Les dimensions de la zone observable au MET 
sont alors de 12 µm pour une profondeur d’environ 5 µm afin de permettre l’observation de la 
couche de diffusion. L’épaisseur est d’environ 500 nm. Nous pouvons voir que la surface de 
l’échantillon a été en partie endommagée par l’amincissement ionique, mais l’observation 
MET montre que seul le dépôt de Si3N4 amorphe a été en partie arraché, la partie nitrurée qui 
nous intéresse étant intacte. La grille supportant l’échantillon ainsi préparé est alors décollée 
du support est peut être mise telle quelle sur le porte objet de traction du microscope. L’axe de 
traction sera alors parallèle au côté le plus long de l’échantillon comme représenté sur la 
Figure 64 (b). 
 
Figure 65. Image MEB de la zone observable en MET d'un échantillon préparé par FIB ; la 
couche de combinaison est indiquée par la lettre N et la couche de diffusion par la lettre D 
 
Cette méthode de préparation étant originale, nous avons beaucoup tâtonné afin de trouver des 
paramètres permettant de réaliser des lames minces convenables, le principal problème étant 
d’obtenir une zone suffisamment mince pour être transparente aux électrons, sur une 
épaisseur suffisante pour pouvoir observer la totalité de la couche nitrurée et sans 
endommager la surface de l’échantillon. Malgré ces difficultés, nous avons tout de même 
réussi à préparer quelques lames minces exploitables. A l’heure actuelle, nous n’avons 
cependant réussi à ne déformer plastiquement qu’un seul de ces échantillons et les résultats 
correspondants sont présentés ci-dessous. Au niveau de la déformation in situ, les difficultés 
sont essentiellement dues à deux points : d’une part la couche nitrurée est plus dure que le 
substrat, il faut donc exercer une contrainte plus importante pour la déformer ce qui entraîne 
souvent une rupture prématurée de la grille de cuivre ou un décollement de l’échantillon et 
d’autre part, la zone observable étant relativement petite, si les grains qu’elle contient ne sont 
pas favorablement orientés par rapport à la contrainte appliquée, ils ne se déforment pas, la 
déformation ayant sûrement lieu ailleurs dans des zones non amincies et plus favorablement 
orientées. 
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VI.3.2. Résultats 
 
Un échantillon nitruré a donc été déformé en traction à température ambiante in situ dans un 
MET. Nous présenterons dans ce paragraphe les résultats correspondant à cet essai : ils 
concernent la déformation d’un nodule αP dans la couche de diffusion, juste sous la couche de 
combinaison nano-cristallisée. 
 
Lors de cet essai, un premier système de glissement a d’abord été activé. Les dislocations ont 
un vecteur de Burgers de type a et glissent dans une famille de plans prismatiques. Un 
exemple est donné Figure 66. Une paire de dislocations est visible pour les segments coins 
(flèches) qui se déplacent très vite avant d’atteindre une zone trop épaisse pour être 
observables (partie sombre à droite des clichés). Le mouvement des segments vis n’est 
malheureusement pas observable car d’une part le plan de glissement est quasiment debout et 
d’autre part, la direction vis est confondue avec la trace du plan de glissement rendant 
impossible la distinction entre cette dernière et le segment vis des dislocations ; cette direction 
commune est bien visible sur la figure où elle se présente sous la forme de deux traits sombres 
parallèles à la direction du vecteur de Burgers b. Il est donc en général très difficile pour ce 
sytème de glissement de savoir si les dislocations sont appariées et combien de dislocations se 
propagent dans un empilement. Les premières dislocations de ce système de glissement sont 
venues de zones épaisses de l’échantillon, ce qui ne permet pas de déterminer leur origine. 
Cependant, plusieurs bandes de glissement ont ensuite été créées au centre du nodule, laissant 
à penser que des sources intra-granulaires sont facilement activées. Enfin, remarquons que 
l’état de surface de la lame mince est assez médiocre conduisant à un aspect "granuleux" des 
images. Ceci est certainement dû à la couche d’amorphe et/ou des dégâts d’irradiation créés 
en surface de la lame mince lors du polissage ionique. 
 
Figure 66. Glissement prismatique dans un nodule de la couche de diffusion ; une paire de 
dislocations est visible (flèches) 
 
Quelques minutes après l’activation du système de glissement précédent dans plusieurs plans, 
un autre système de glissement a été activé dans ce nodule : les dislocations ont le même 
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vecteur de Burgers que précédemment mais glissent cette fois dans des plans pyramidaux de 
1ère espèce. Les dislocations se propagent individuellement dans ces plans comme cela est 
illustré sur la Figure 67 où deux dislocations, notées 1 et 2, se propagent en sens inverse. Ces 
deux boucles ont été crées dans le nodule et nous pouvons suivre en particulier l’étalement de 
la boucle 1. Nous retrouvons ici des résultats identiques à ceux de l’alliage brut : en effet la 
vitesse des segments coin est visiblement plus grande que celle des segments vis, ces derniers 
se propageant de manière saccadée avec parfois des macro-décrochements comme celui qui 
est indiqué par une flèche sur la Figure 67 (c). Les deux boucles 1 et 2 étant dans des plans 
différents, elles se croisent sans interagir sur les clichés (e) et (f). 
 
Figure 67. Observation in situ de l'étalement de boucles de dislocation dans des plans 
pyramidaux de 1ère espèce 
 
Plus d’une heure après le début de la déformation, un troisième et dernier système de 
glissement a été activé. Les dislocations ont cette fois un vecteur de Burgers différent mais 
toujours de type a et glissent dans les plans prismatiques correspondants. Ces plans de 
glissement sont encore debout et il est toujours très difficile d’observer le mouvement des 
dislocations vis, d’autant que la direction vis est à nouveau confondue avec la trace du plan de 
glissement. Mais, contrairement au premier système de glissement, il est ici tout de même 
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possible de compter les dislocations glissant dans le même plan comme nous pouvons le voir 
Figure 68. Nous voyons alors que plusieurs dislocations (notées 1, 2 et 3) glissent dans le 
même plan, créant un empilement. Bien que les segments vis soient assez peu observables, 
nous avons pu mettre en évidence qu’ils avancent de manière saccadée. Comme cela est aussi 
visible sur la Figure 68, les segments coins se propagent plus facilement que les segments vis 
qui eux restent quasiment immobiles sur tous les clichés. Nous remarquons aussi sur ces 
clichés la présence de larges bandes sombres parallèles à environ 60° de la direction vis de 
ces dislocations, il s’agit en fait des traces de glissement du premier système de glissement 
observé (Figure 66). 
 
Figure 68. Observation in situ d'un empilement de dislocations dans un plan prismatique 
 
Après une heure et demi de traction, trois systèmes de glissement ont permis la déformation 
plastique de ce nodule dans la couche de diffusion. Deux vues d’ensemble de ce nodule sont 
données sur la Figure 69 : la première avant déformation (a) et la seconde après l’essai de 
traction (b). Sur ces deux images, ce nodule est repéré par le chiffre 1, le chiffre 2 indiquant 
une zone plus épaisse non exploitable. Enfin, la couche de combinaison nano-cristallisée est 
repérée par la lettre N. Nous pouvons alors remarquer que la déformation est très hétérogène. 
Les bandes de glissement de tous les systèmes de glissement sont visibles sur la Figure 69 
(b) : elles sont notées A pour les deux premiers car leurs traces sont presque parallèles et B 
pour le troisième (qui font un angle d’environ 60° avec les précédentes). Les dislocations se 
sont propagées dans tout le nodule jusqu’à la couche de combinaison nano-cristallisée où elles 
se sont arrêtées. Aucune trace de déformation n’a pu être observée dans cette couche à ce 
stade de déformation. 
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Figure 69. Vue d'ensemble du nodule déformé in situ (noté 1) avant (a) et après déformation 
(b) ; la couche de combinaison (N) ainsi que plusieurs traces de glissement (repérées par les 
lettres A et B) sont visibles 
 
La méthode mise au point est relativement simple et la déformation de ce type d’échantillon 
donne des résultats fiables. En effet, les systèmes de glissement observés sont bien ceux les 
plus favorablement orientés par rapport à la contrainte appliquée : le premier système activé 
(dans un plan prismatique) a un facteur de Schmid égal 0,50 et celui du deuxième système 
(dans un pyramidal de 1ère espèce) vaut 0,46 ; le dernier système activé à un facteur de 
Schmid égal à 0,22 et est le deuxième système prismatique convenablement orienté (aucun 
système basal n’a un FS supérieur à 0,1). Cette technique est par contre encore perfectible, 
notamment au niveau de l’état de surface des échantillons : une couche amorphe est créée en 
surface qu’il faudrait éliminer en effectuant un polissage supplémentaire dans le FIB en 
utilisant des ions moins énergétiques. 
 
 
 
VI.4. Conclusion 
 
 
La microstructure de l’alliage est fortement modifiée en surface par le traitement de 
nitruration. Une couche de combinaison se trouve à la surface de l’alliage. Elle est composée 
de nano-grains de nitrures de titane de différentes stœchiométrie et mesure environ 500 nm 
d’épaisseur. Juste en dessous se trouve la couche de diffusion. Elle possède la même 
microstructure que le substrat mais avec une concentration en azote plus importante. 
Les observations post mortem d’échantillons déformés montrent que la couche de 
combinaison ne se déforme quasiment pas plastiquement. La couche de diffusion contient par 
contre souvent une grande densité de dislocations, rendant des observations précises difficiles. 
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Dans certains nodules de la couche de diffusion moins déformés, nous avons mis en évidence 
la présence d’empilements de dislocations avec plusieurs paires en tête. Ceci est la signature 
d’une précipitation de nano-précipités ordonnés à longue distance. 
Afin de mieux comprendre la déformation de l’alliage traité en surface, nous avons mis au 
point une technique originale de préparation d’échantillons en section transverse pour les 
essais de traction MET in situ. Pour la première fois, de tels essais ont été réalisés avec 
succès. Nous avons ainsi pu notamment montrer que la vitesse des dislocations est toujours 
contrôlée par le mouvement des segments vis et que la déformation est plus hétérogène que 
dans l’alliage brut. 
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Chapitre VII : Discussion 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Dans ce chapitre, les principaux résultats expérimentaux présentés dans ce manuscrit seront 
discutés et comparés à la littérature. 
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Concernant la déformation de l’alliage Ti-6Al-4V, nous avons choisi de discuter dans ce 
chapitre des points suivants : 
- les différents lieux de résistance et les modes de déformation associés, 
- les niveaux de contrainte mesurés, 
- le rôle des interfaces dans la déformation, 
- le mouvement des dislocations vis et leur structure de cœur, 
- l’évaluation de l’énergie de l’ancrage des dislocations vis, 
- et la contribution de l’ordre à courte distance. 
Les modifications apportées aux micromécanismes de déformation par un traitement de 
surface (nitruration) seront ensuite discutées à la lumière de ces résultats. 
 
 
 
VII.1. Lieux de résistance et modes de déformation 
 
 
VII.1.1. Les différents lieux de résistance 
 
Lors de nos essais de traction MET in situ, nous avons pu mettre en évidence trois lieux de 
résistance dans cet alliage à température ambiante : 
- Nous avons pu observer que les dislocations vis ont une vitesse très faible par rapport 
aux segments coin due à la forte friction de réseau qu’elles ressentent dans ce matériau. 
Comme dans le titane pur, cette friction est certainement due à l’existence d’une 
structure de cœur des dislocations vis étalée dans plusieurs plans. La structure de cœur 
des dislocation vis est donc le premier des lieux de résistance de ce matériau qui se 
retrouve aussi bien dans les nodules que dans les colonies lamellaires. 
- Dans les nodules αP, la présence de paires de dislocations et d’une déformation plutôt 
hétérogène sont la signature claire d’ordre à courte distance. La présence d’ordre étant 
un obstacle supplémentaire à la propagation des dislocations, il est le deuxième lieu de 
résistance dans ce matériau. Par contre, l’ordre ne semble pas être présent dans les 
lamelles αS. 
- Enfin, nous avons observé que les interfaces peuvent également être un lieu de 
résistance. Les interfaces entre nodules, entre colonies lamellaires ou entre nodules et 
colonie lamellaires ne permettent pas la transmission de la déformations si leur relation 
d’orientation n’est pas favorable. Les interfaces entre lamelles αS et β dans les colonies 
lamellaires ne semblent par contre pas avoir un rôle durcissant majeur. 
 
 
 
 
                                                                                                                                                                Chapitre VII : Discussion 
 99 
VII.1.2. Systèmes de glissement activés et modes de déformation 
 
Toutes les dislocations mobiles que nous avons observées ont un vecteur de Burgers de type 
a. Nous n’avons jamais observé du glissement de dislocations de vecteur de Burgers c+a ou 
du maclage. Les systèmes de glissement observés sont alors : 
- Le glissement dans les plans prismatiques et basal. Ce sont les systèmes de glissement 
principaux et ils se retrouvent dans des proportions à peu près équivalentes.  
- Le glissement dans des plans pyramidaux de 1ère espèce, mais qui n’est que rarement 
observé. 
Contrairement au titane pur où le glissement prismatique est le système de glissement 
prédominant, même en cas d’orientation très défavorable [Akhtar 1975, Naka et al. 1988, 
Naka et al. 1991], la situation est différente dans cet alliage où la proportion de glissement 
basal avoisine celle du glissement prismatique comme cela l’a été souvent observé dans le 
Ti-6Al-4V ou des alliages similaires [Ambard et al. 2001, Savage et al. 2001, Zaefferer 2003, 
Bridier et al. 2005]. 
La nature des systèmes de glissement activés ne dépend pas du type de grain (nodule αP ou 
lamelle αS) alors que les modes de déformation sont différents : dans les lamelles αS, nous 
n’observons que des dislocations isolées alors que leur mouvement est plus collectifs dans les 
nodules αP (empilements et dislocations appariées). 
 
En comparant les facteurs de Schmid (FS) de tous les systèmes de glissement possibles, à 
ceux des systèmes réellement activés, nous pouvons faire plusieurs remarques : 
- Le glissement pyramidal n’est activé que s’il a un facteur de Schmid bien plus élevé 
que les autres systèmes : il n’est activé que si aucun des systèmes basal ou prismatique 
n’est favorablement orienté par rapport à la contrainte appliquée. 
- Dans les nodules, le glissement basal n’est activé que s’il possède un FS bien supérieur 
à ceux du glissement prismatique. Si un système de glissement prismatique a un FS 
proche ou même légèrement inférieur à ceux du glissement basal, les dislocations 
glisseront dans des plans prismatiques. Par exemple, nous n’avons observé que du 
glissement prismatique (FS = 0,38) dans un nodule alors qu’un système basal possède 
un FS équivalent (FS = 0,39). 
- Dans les colonies lamellaires, la situation inverse a été observée : le glissement basal 
est activé même si un système de glissement prismatique est aussi favorablement 
orienté. Par exemple, nous avons observé du glissement basal (FS = 0,40) alors qu’un 
système prismatique possède un FS égal à 0,37. 
Il semble donc que le glissement prismatique soit légèrement favorisé dans les nodules alors 
que le glissement basal l’est dans les colonies lamellaires. Les raisons de cette différence 
seront discutées plus loin dans le paragraphe portant sur les interfaces.  
Pour le calcul du facteur de Schmid, certaines précautions doivent être prises en compte afin 
d’obtenir un résultat fiable. Ce point sera précisé dans le paragraphe suivant. 
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Il est intéressant de comparer ces résultats à ceux obtenus récemment par Bridier et al. sur le 
même alliage [Bridier et al. 2005, Bridier 2006]. Ces auteurs ont déformé in situ dans un 
MEB des éprouvettes macroscopiques de cet alliage et analysé les traces de glissement qui 
apparaissent à la surface. Ceci leur a permis d’analyser un très grand nombre de grains et 
d’avoir ainsi un échantillon de données statistiquement représentatif sur l’importance relative 
de chaque système de glissement. Ils ont observé que les nodules se déforment avant les 
colonies lamellaires et bien avant la limite d’élasticité conventionnelle à 0,2%. Ils ont donc 
surtout étudié la déformation des nodules. Leurs principales observations sont que les modes 
principaux de déformations de cet alliage sont le glissement de dislocations de vecteurs de 
Burgers de type a dans les plans prismatique et basal, qu’à FS égal le glissement prismatique 
est plus facilement activé que le glissement basal et que le glissement pyramidal n’est que 
rarement activé même s’il possède un FS élevé.  
Ces observations réalisées à l’échelle mésoscopique sont en tous points cohérentes avec nos 
observations à l’échelle microscopique obtenues par traction MET in situ en ce qui concerne 
la nature des systèmes de glissement, leur importance relative et leur activation en fonction du 
FS. Ceci est donc rassurant quant à la validité des essais in situ. De plus, les quelques 
observations post mortem que nous avons réalisées montrent que l’agencement des 
dislocations après déformation est tout à fait cohérent avec nos résultats in situ. Nos essais 
MET in situ sont donc totalement représentatifs de la déformation de l’alliage massif. 
 
 
 
VII.2. Niveaux de contrainte 
 
 
Dans ce paragraphe, nous allons comparer les niveaux de contraintes d’écoulement plastique 
mesurés ici lors de nos essais de déformation in situ à ceux mesurés dans la littérature par 
d’autres techniques dans cet alliage et dans des alliages de titane voisins. 
 
 
VII.2.1. Dans la littérature 
 
Le Tableau 5 résume les principaux résultats de la littérature concernant les niveaux de 
contrainte d’écoulement plastique dans l’alliage Ti-6Al-4V et dans des alliages similaires. La 
ligne 1 du tableau résume les résultats de Bridier et al. Parce qu’ils sont obtenus sur un alliage 
identique au notre nous nous y intéresserons particulièrement. La contrainte macroscopique 
correspondant à l’apparition des premières lignes de glissement dans un grain est alors 
mesurée. La contrainte de cisaillement réduite ou cission critique résolue (CRSS) est obtenue 
en tenant compte du facteur de Schmid. La contrainte de cisaillement mesurée ainsi dans les 
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nodules est du même ordre de grandeur dans le plan basal et dans le plan prismatique ; elle se 
situe autour de 380 MPa. 
Alliage Technique CRSS (Mpa) Auteurs Commentaires
1 Ti-6Al-4V
Traction MEB     
in situ
373 (B)                 
388 (P)
Bridier et al. 
2005
contrainte macroscopique 
mesurée au cours de l'essai
2 Ti-6Al-4V
Compression 
macroscopique
444 (B)                 
392 (P)
Jones et al. 
1981
alliage entièrement nodulaire 
fortement texturé et préorienté
3 Ti-6242
Compression 
macroscopique
215-285 (B)         
208-230 (P)
Savage et al. 
2001
mono-colonies lamellaires 
préorientées
4 Ti-6242
Compression 
macroscopique
330-405 (B)
Savage et al. 
2001
mono-colonies lamellaires 
préorientées
5 Ti-5Al-2,5Sn-0,5Fe
Compression 
macroscopique
266-292 (P) Suri et al. 1999
mono-colonies lamellaires 
préorientées
 
Tableau 5. Niveaux des contraintes d'écoulement plastique dans la littérature pour le 
glissement prismatique (P) et le glissement basal (B) 
  
Sur un alliage Ti-6Al-4V différent (ligne 2 du tableau), Jones et al. mesurent à partir d’essais 
de compression des niveaux de contrainte réduite légèrement plus élevés. Les autres lignes du 
tableau concernent des alliages différents mais de composition et microstructure proches. Les 
résultats de Savage et al. sont intéressants : ils sont réalisés sur des mono-colonies lamellaires 
de Ti-6242 préorientées pour favoriser certains systèmes de glissement. La contrainte mesurée 
dépend du système activé mais elle est sensiblement inférieure aux valeurs obtenues pour le 
Ti-6Al-4V. Enfin, pour un autre alliage, la dernière ligne du tableau donne une contrainte de 
cisaillement du même ordre de grandeur (autour de 280 MPa). 
 
 
VII.2.2. Nos mesures in situ 
 
En superposant l’image d’une boucle filmée sous contrainte lors d’un essai de déformation in 
situ et celle d’une boucle modélisée par le logiciel DISDI, nous avons pu déduire la contrainte 
effective qui localement courbe la dislocation. Nous avons ainsi mesuré une contrainte locale 
moyenne d’environ 150 MPa dans les colonies lamellaires et 120 MPa dans les nodules. 
Comme les brins vis sont ancrés par leur structure de cœur la mesure se fait dans les parties 
non vis. Cette mesure suppose que ces parties soient en équilibre élastique et qu’elles ne 
subissent pas elles-mêmes d’autres ancrages. Cette condition semble assez bien réalisée dans 
les lamelles αS si on néglige les ancrages ponctuels que nous avons mis en évidence et qui 
sont peu fréquents. Mais la situation dans les nodules αp est différente. Les brins non vis sont 
davantage ancrés, leur condition d’équilibre est plus complexe et les mesures certainement 
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plus imprécises. Nous allons discuter ces différences dans la suite en essayant de comprendre 
pourquoi le niveau de contrainte mesuré in situ est plus faible que celui mesuré par d’autres 
techniques. 
 
 
VII.2.3. Quelle contrainte mesure-t-on lors d’un essai in situ ? 
 
Nous mesurons certainement la contrainte effective τeff qui agit sur la dislocation. Nous 
pouvons supposer que cette contrainte est la somme de plusieurs contributions. 
Dans une lamelle αs où la situation est finalement plus simple cette contrainte peut s’écrire : 
 
τeff = τa - τf ± τint 
 
où τa est la contrainte appliquée résolue, τf la contrainte de friction due à la solution solide 
que l’on considère homogène et qui s’oppose toujours à la contrainte appliquée, et τint la 
contrainte interne (due aux autres dislocations ou aux interfaces) dont le signe est 
indéterminé.  
Dans une lamelle αs par exemple pour une contrainte effective mesurée τeff = 150MPa, si l’on 
admet le niveau de contrainte appliquée τa ~ 380 MPa mesuré par Bridier et al. dans le même 
alliage [Bridier et al. 2005], nous pouvons déduire que τf ± τint ~ 230 MPa. Cette valeur peut 
sembler élevée mais elle est du même ordre de grandeur que celle évaluée à 150 MPa par 
Williams et al. à partir d’essais de relaxation [Williams et al. 1972] pour du titane pur ayant 
une concentration en oxygène équivalente à cet alliage (~ 1700 ppm). 
Dans les nodules s’ajoute aux forces précédentes la contribution de l’ordre à courte distance 
qui vaut γ/b (ce terme sera explicité en détail dans le paragraphe VII.6). Dans ces conditions 
la contrainte effective peut s’écrire : 
 
τeff = τa - τf ± τint - γ/b 
 
Il faut d’autre part rappeler que l’axe local de contrainte au bord du trou de polissage dans un 
essai in situ n’est pas nécessairement l’axe de traction macroscopique. Une réflexion de type 
théorie élastique simple montre que l’axe local de traction est tangent au bord du trou. Des 
calculs aux éléments finis réalisés dans notre équipe [Coujou et al. 1990] montrent que 
l’orientation ce cet axe est prévisible à l’intérieur de l’échantillon comme cela est illustré 
Figure 70 pour un trou circulaire. Il existe donc une certaine incertitude sur la direction de 
l’axe local de la contrainte, surtout si le trou n’est pas circulaire. Mais la déformation a 
généralement lieu dans la partie de l’échantillon où l’axe local de la contrainte est parallèle à 
celui de la contrainte appliquée. Pour le calcul des facteurs de Schmid, nous avons toujours 
pris soin d’être dans cette situation afin que les valeurs obtenues soient fiables et exploitables. 
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Figure 70. Axe local de traction au bord du trou de polissage dans un essai de déformation in 
situ obtenu par un calcul aux éléments finis ; l’axe de traction macroscopique est horizontal 
 
 
VII.2.4. Contrainte et passage micro/macro 
 
Pour analyser nos résultats nous avons été emmenés à introduire plusieurs contraintes en 
fonction de l’échelle et des techniques utilisées. 
- La contrainte macroscopique déduite de la limite d’élasticité a une signification claire : 
c’est le niveau de contrainte qui crée une déformation globalement irréversible de 
l’éprouvette. 
- La contrainte mesurée par Bridier et al. correspond à la contrainte de cisaillement qui 
génère les premières lignes de glissement dans un grain. Il s’agit d’une micro-limite 
élastique qui est très voisine de la vraie limite élastique puisque les autres lignes de 
glissement suivent rapidement. Mais nous pouvons nous demander combien de 
dislocations participent à une ligne de glissement pour qu’elle soit observable au MEB 
et s’il n’y a pas un effet de concentration de contrainte générée par l’empilement de ces 
dislocations. 
- Pour comprendre la signification physique de la contrainte locale mesurée in situ il faut 
faire intervenir tous les phénomènes physiques qui font la résistance de l’alliage (ici la 
friction, l’ancrage des brins vis, l’OCD) et les concentrations de contrainte que créent 
les empilements, les interfaces. 
On peut penser que la situation est complexe mais c’est la situation habituelle quand on veut 
faire un passage micro/macro. La complexité vient ici des différentes sources d’information 
que l’on a à différentes échelles (et c’est une chance) qui permettent d’alimenter une réflexion 
de fond sur la résistance de cet alliage. 
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VII.3. Rôles des interfaces 
 
 
Cet alliage possède une microstructure complexe avec plusieurs types d’interfaces ayant 
chacun des cristallographies différentes. 
Les interfaces entre nodules et/ou colonies lamellaires ont un comportement classique de 
joints de grain : si la désorientation entre les deux grains est faible, la transmission de la 
déformation est aisée, alors que dans le cas contraire elle est plus difficile. Les autres types 
d’interfaces comme les interfaces entre les deux phases α et β et plus particulièrement celles 
entre lamelles αS et β dans les colonies lamellaires ont un rôle plus complexe dans la 
déformation. Ces différents aspects sont détaillés ici. 
 
 
VII.3.1. Transmission aux interfaces entre lamelles αS et β  
 
Nous avons observé que le cisaillement simultané de deux lamelles αS séparées par une 
troisième lamelle β est possible (Figure 24), cela grâce à la relation d’orientation de Burgers 
entre ces deux phases. Ces dislocations ont un vecteur de Burgers b = 
! 
a 3 112 0[ ] et glissent 
dans un plan basal (dans la phase α) ; dans la phase β, elles ont vecteur de Burgers b’ = 
! 
a' 2 111 [ ]  et glissent vraisemblablement dans le plan 
! 
101( ). Lors de la transmission d’une 
dislocation au travers d’une interface αS/β, un résidu de dislocation Δb est créé. La situation 
observée in situ, lorsqu’une boucle de dislocation traverse une lamelle β, est schématisée sur 
la Figure 71. La réaction b → b’ + Δb a lieu à l’interface αS1/β (où b et b’ sont 
respectivement les vecteurs de Burgers dans les phases α et β) et la réaction inverse b’ → b - 
Δb a lieu à l’interface β/αS2. Ces réactions de transmission ont déjà été proposées auparavant 
pour des monocolonies lamellaires d’un alliage Ti-6242 [Savage et al. 2004], ayant la même 
relation d’orientation entre les phases α et β que la Ti-6Al-4V. D’après les projections 
stéréographiques des deux phases Figure 25, l’écart angulaire entre b et b’ est de 11° ; le 
vecteur de Burgers du résidu Δb est alors de faible longueur (de l’ordre de 0,2||b||). De plus, à 
partir de considérations géométriques, nous pouvons voir que ces résidus ont un caractère 
proche de leur orientation vis. Ces résidus sont alors également mobiles dans le plan de 
l’interface, ce qui, combiné à leur faible module, rend possible le déplacement de dislocations 
simultanément dans les deux phases comme nous avons pu l’observer in situ [Castany et al. 
2007b]. 
 
Il a été montré précédemment que ces résidus peuvent se combiner pour donner une 
dislocation ayant un vecteur de Burgers de type a différent de celui des dislocations 
transmises [Suri et al. 1999, Savage et al. 2004]. Pour le système de glissement que nous 
venons de voir, six résidus sont nécessaires pour former cette autre dislocation de type a, un 
autre résidu différent étant aussi créé. Ces nouvelles dislocations étant généralement 
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faiblement mobiles à cause de l’orientation de leur vecteur de Burgers, elles vont s’accumuler 
dans les lamelles αS. Nous avons effectué des observations post mortem après déformation in 
situ qui montrent la présence de dislocations ayant un vecteur de Burgers de type a différent 
de 
! 
a 3 112 0[ ]. Ces dislocations pourraient être le résultat de la recombinaison des résidus, 
mais, à cause de la trop forte densité des dislocations mobiles ayant un vecteur de burgers b = 
! 
a 3 112 0[ ], il n’a pas été possible de les caractériser exactement. 
 
Figure 71. Schéma de la transmission d'une boucle de dislocation à travers une lamelle β 
séparant deux lamelles αS1 et αS2 ; les vecteurs de Burgers dans les deux phases ainsi que 
leur désorientation sont représentés 
 
Des six systèmes de glissements prismatique et basal possibles, le glissement basal de 
dislocations dont les vecteurs de Burgers des phases α et β font un angle de 11° est le système 
possédant la plus forte CRSS [Savage et al. 2001]. C’est pour ce système de glissement que 
les interfaces αS/β présentent la plus grande résistance, ce qui est logique puisque c’est le cas 
où l’écart entre les vecteurs de Burgers des deux phases et le plus grand. Or, lors de nos essais 
in situ, nous avons observé que les dislocations traversent les lamelles β sans difficulté. De 
plus aucun empilement au niveau des interfaces αS/β n’a été observé. La présence des 
interfaces entre lamelles αS et lamelles β contribue donc peu à la résistance des colonies 
lamellaires. Ces interfaces présentent néanmoins une légère résistance puisque lors du 
déplacement de dislocations dans deux lamelles αS séparées par une lamelle β, les deux brins 
dans les lamelles β ne se déplacent pas toujours ensemble comme nous pouvons le voir 
Figure 24. De plus, ces interfaces ont d’autres rôles dans la déformation de cet alliage que 
nous allons détailler dans la suite. 
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VII.3.2. Emission de dislocations aux interfaces α/β  
 
Lors des premiers stades de déformation, nous avons montré que les dislocations mobiles 
dans la phase α de cet alliage sont toujours d’abord émises à partir des interfaces α/β, ceci 
aussi bien dans les nodules αP que dans les lamelles αS [Castany et al. 2007b]. Dans les 
nodules, cela a lieu même lorsque les deux phases α et β n’ont aucune relation d’orientation 
favorable particulière. Dans un alliage Ti-6Al-4V entièrement nodulaire déformé à 900 °C, il 
a déjà été montré que les interfaces entre ces deux phases sont le siège d’émission de 
dislocations [Kim et al. 2005]. Le même phénomène a donc lieu à température ambiante, et 
nos essais in situ permettent de dire qu’il s’agit des premières sources de dislocations activées 
dans le Ti-6Al-4V. 
Dans les colonies lamellaires, où les deux phases possèdent la relation d’orientation de 
Burgers, l’énergie de l’interface est minimisée lorsque l’interface contient des dislocations de 
misfit de vecteurs de Burgers de type a et c [Plichta et Aaronson 1980]. Les dislocations de 
type a présentes dans ces interfaces peuvent alors être arrachées à ces interfaces par la 
contrainte locale ce qui peut expliquer l’émission de dislocations à ces interfaces. Ces 
dislocations peuvent d’autant plus facilement être émises qu’il existe une importante 
augmentation de la contrainte locale au niveau de ces interfaces. Nous avons mesuré que cette 
contrainte, dont les origines seront discutées dans le paragraphe suivant, est deux fois plus 
grande (225 MPa) à 100 nm des interfaces qu’au centre des lamelles αS, et il est fort probable 
qu’elle soit encore plus élevée plus près de ces interfaces. 
 
En analysant de manière détaillée plusieurs situations d’émission de dislocations, nous avons 
acquis la conviction que l’émission de dislocations aux interfaces α/β n’est pas le fait de 
transmission mais qu’ell est plutôt due à la mise en mouvement par la contrainte locale de 
dislocations déjà présentes aux interfaces. 
 
 
VII.3.3. Gradient de contrainte aux interfaces αS/β  
 
A partir de l’évolution du rayon de courbure de dislocations évoluant in situ sous contrainte, 
nous avons mesuré un gradient de contrainte dans les lamelles αS [Castany et al. 2007c]. La 
contrainte augmente alors à l’approche des interfaces αS/β, ce qui favorise l’émission de 
dislocations observée. Il n’a cependant pas été possible de mesurer la contrainte très proche 
des interfaces à cause de l’inclinaison des échantillons lors des essais in situ. Cependant, les 
analyses par diffraction électronique en faisceau convergent (LACBED et CBED) réalisées en 
collaboration avec F. Houdellier (CEMES) confirment l’existence de ce gradient de 
contrainte. Cette augmentation de contrainte peut alors avoir deux origines : 
- le champ de contrainte dû aux contraintes élastiques de compatibilité entre les deux 
phases α et β, 
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- le champ de contrainte créé par les dislocations présentes aux interfaces αS/β avant 
déformation. 
 
Concernant le premier point , une étude a montré à partir de modélisations par éléments finis 
que la contrainte de compatibilité dans une structure lamellaire biphasée comme celle que 
l’on retrouve dans les alliages de titane lamellaires est probablement homogène dans la 
largeur d’une lamelle à cause de la faible proportion de la phase minoritaire (ici la phase β) 
[Greene et Ankem 1995]. Les contraintes de compatibilité ne peuvent donc pas expliquer la 
variation de contrainte que nous observons expérimentalement. 
Plusieurs points vont par contre en faveur de la seconde hypothèse : 
- Il est connu que les interfaces αS/β contiennent des dislocations [Plichta et Aaronson 
1980]. 
- Nous observons effectivement au MET des dislocations dans ces interfaces. 
- En superposant aux mesures expérimentales de la contrainte une courbe fonction de 
l’inverse de la distance (Figure 22), nous voyons que cette courbe retrace bien 
l’évolution expérimentale de la contrainte, ce qui va en faveur d’un champ de 
contrainte dû à des dislocations. 
 
L’augmentation de contrainte aux interfaces αS/β est donc due au champ de contrainte créé 
par les dislocations présentes à ces interfaces avant déformation et non aux contraintes 
élastiques de compatibilité. Ces dernières ont cependant un effet dans la déformation de ce 
matériau comme nous allons le voir ci-dessous. 
 
 
VII.3.4. Effet des contraintes élastiques de compatibilité 
 
Nous avons observé que le glissement basal semble légèrement favorisé dans les colonies 
lamellaires par rapport au glissement prismatique, alors que le contraire a lieu dans les 
nodules. Une légère prédominance du glissement prismatique par rapport au glissement basal 
dans les nodules a aussi été observée par MEB dans le même alliage [Bridier et al. 2005]. De 
plus, le glissement basal a aussi été observé préférentiellement dans les colonies lamellaires 
d’un alliage Ti-6Al-4V déformé en conditions cryogéniques [Ambard et al. 2001]. 
La présence de la phase β dans les colonies lamellaires semble alors être la cause de cette 
différence avec les nodules. En effet, des calculs ont montré que les contraintes élastiques de 
compatibilité entre les deux phases α et β dans les alliages de titane lamellaires peuvent 
favoriser ou inhiber certains systèmes de glissement selon l’orientation de la contrainte 
appliquée [Ankem et Margolin 1980, Ankem et al. 2006]. Le glissement basal est alors le 
système le plus influencé par les contraintes de compatibilité, ces dernières pouvant 
augmenter la contrainte résolue jusqu’à 50% par rapport à la contrainte appliquée dans le cas 
le plus favorable. Ces calculs ont été fait avec des proportions égales des deux phases, alors 
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que dans le Ti-6Al-4V étudié, la phase β est dans des proportions bien plus faibles. 
Néanmoins, malgré sa faible proportion, la présence de phase β favorise légèrement le 
glissement basal dans les colonies lamellaires à cause des contraintes élastiques de 
compatibilité entre les deux phases α et β, alors que sans phase β, comme dans les nodules, 
c’est plutôt le glissement prismatique qui est favorisé par rapport au glissement basal. 
 
 
 
VII.4. Mouvement des dislocations vis - Structure de cœur 
 
 
Dans le titane pur, la déformation est entièrement contrôlée par le mouvement des 
dislocations vis. La faible mobilité des segments vis est due à leur structure de cœur qui 
présente deux configurations : une configuration stable et sessile étalée tridimensionnellement 
dans plusieurs plans et une configuration métastable et glissile permettant à la dislocation 
d’avancer. Dans le Ti-6Al-4V, nous avons vu que le mouvement des segments vis contrôle 
aussi en grande partie la déformation de cet alliage, même si la présence d’interfaces et 
d’ordre à courte distance jouent aussi un rôle non négligeable. 
 
 
VII.4.1. Structure de cœur des dislocations vis 
 
Nous avons vu dans le chapitre I que deux structures de cœur stables ont été proposées pour 
les dislocations vis dans le titane pur, toutes deux avec un étalement principal dans un plan 
prismatique (qui est le plan de glissement) et des étalements secondaires responsables de la 
friction : 
- La première est déduite de modélisations à l’échelle atomique [Legrand 1985, Vitek et 
Igarashi 1991, Girshick et al. 1998] : le cœur est alors étalé principalement dans un 
plan prismatique avec des étalements secondaires dans des plans de base parallèles. 
Mais ces calculs étant réalisés sans contrainte appliquée, ces résultats sont peu 
exploitables et ne peuvent que donner une tendance générale. 
- La seconde, déduite des observations fréquentes de glissement dévié dans les plans 
pyramidaux de 1ère espèce [Naka et al. 1988], possède les étalements secondaires dans 
ces plans afin d’expliquer la facilité du glissement dévié. Cette structure de cœur, 
basée sur des observations, semble réaliste. 
Dans les alliages de titane, les études sur la structure de cœur des dislocations vis sont quasi-
inexistantes. Ceci est en grande partie dû au fait que les modélisations atomistiques sont pour 
l’instant impossibles à réaliser en remplaçant quelques atomes de titane par de l’aluminium ou 
même en ajoutant des interstitiels. Nous pouvons cependant citer une étude récente basée sur 
l’observation en MET à haute résolution des dislocations vis dans des monocristaux de Ti-6Al 
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[Neeraj et al. 2005]. Ce type d’observation ne permet que l’observation des composantes coin 
du cœur des segments vis, qui sont alors étalées principalement dans les plans pyramidaux de 
1ère espèce. Mais l’étalement du cœur se faisant principalement selon ses composantes vis 
[Legrand 1985, Vitek et Igarashi 1991, Girshick et al. 1998], il est difficile de conclure à 
partir de ces observations, d’autant qu’elles sont réalisées sans contrainte appliquée. 
 
Comme cela a été proposé par certains auteurs [Naka et al. 1988], nous proposons ici une 
structure de cœur des dislocations vis dans cet alliage à partir des observations de glissement 
dévié. Lors de nos essais de déformation in situ, nous avons en effet observé que le 
glissement dévié est très fréquent et qu’il se produit même dans des plans non orientés 
favorablement par rapport à la contrainte appliquée. Nous avons pu déterminer de manière 
certaine les glissements déviés suivants : 
- du plan basal vers un plan pyramidal de 1ère espèce, 
- d’un plan prismatique vers un plan pyramidal de 1ère espèce, 
- d’un plan pyramidal de 1ère espèce vers un plan prismatique. 
De plus, les dislocations ayant le même type de mouvement dans les trois types de plans, leur 
structure de cœur doit être similaire avec un étalement principal dans le plan de glissement et 
des étalements secondaires dans les autres types de plan afin de faciliter le glissement dévié. 
Le cœur des dislocations vis dans le Ti-6Al-4V semble donc étalé tridimensionnellement dans 
les plans prismatiques, basal et pyramidaux de 1ère espèce, l’amplitude de l’étalement dans 
chaque plan dépendant alors de l’orientation de la contrainte appliquée [Castany et al. 2007a]. 
Des modélisations à l’échelle atomique donnant l’évolution de la structure de cœur en 
fonction de l’orientation de la contrainte appliquée, même pour du titane pur, seraient 
intéressantes à effectuer pour confirmer cette hypothèse. 
 
 
VII.4.2. Mouvement des dislocations vis 
 
Comme nous l’avons vu dans le chapitre I, c’est la transition de la configuration de cœur 
sessile à la configuration glissile qui est le phénomène contrôlant le mouvement des 
dislocations vis. Elles se déplacent alors par une succession de sauts rapides entre deux 
positions de blocage [Naka et al. 1991, Farenc et al. 1993] conduisant à un mouvement 
saccadé. La vitesse des segments vis est alors environ 50 fois plus faible que celles des 
segments coin, conduisant à une forte densité de longs segments vis rectilignes. 
 
Dans le Ti-6Al-4V étudié, la nature du mouvement des segments vis est totalement analogue 
à celle des dislocations vis glissant dans les plans prismatiques du titane pur [Castany et al. 
2007a]. Ces observations sont valables dans les colonies lamellaires et dans les nodules. Dans 
ces derniers, ce type de mouvement est observé malgré la présence d’ordre à courte à 
distance. 
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Bien que de manière qualitative la nature du mouvement des dislocations vis soit la même 
dans le titane pur et le Ti-6Al-4V à température ambiante, de façon plus quantitative, de 
nombreuses différences existent : 
- le temps de blocage des dislocations est plus court dans le titane que dans le 
Ti-6Al-4V dans des conditions d’essai équivalentes : au plus quelques secondes dans le 
titane [Farenc et al. 1993] et une valeur moyenne de 50 secondes dans le Ti-6Al-4V, 
- la longueur de saut est plus grande dans le titane que dans le Ti-6Al-4V : 
respectivement 100 nm [Farenc et al. 1995] dans le titane et 35 nm dans le Ti-6Al-4V, 
- les dislocations présentent des macro-décrochements dans le Ti-6Al-4V alors que toute 
la dislocation effectue généralement le saut dans le titane pur [Farenc et al. 1993, 
Farenc et al. 1995]. 
Il y a donc dans le Ti-6Al-4V une diminution de la mobilité des dislocations vis par rapport 
au titane pur puisque la longueur de saut y est plus faible et les temps d’attente plus longs. Le 
titane étudié par Farenc et al. ayant une teneur en interstitiels plus élevée que le Ti-6Al-4V 
(respectivement 3270 ppm d’O* contre un maximum de 2500 ppm), nous pourrions nous 
attendre à ce que la mobilité des dislocations y soit plus faible. Or, c’est le contraire qui est 
observé. Nous pouvons donc attribuer la réduction de mobilité dans le Ti-6Al-4V à la 
présence d’aluminium qui rendrait la transition sessile-glissile plus difficile par interaction 
chimique comme cela est le cas pour les interstitiels [Naka et al. 1988]. 
 
La présence de macro-décrochements sur les dislocations vis dans le Ti-6Al-4V traduit 
également une diminution de mobilité : tout le segment vis ne peut pas effectuer le saut 
comme dans le titane pur. Le mouvement des dislocations vis dans le Ti-6Al-4V ressemble 
alors plus à celui des dislocations ordinaires dans les alliages TiAl qu’à celui des dislocations 
dans le titane pur. Dans TiAl, les dislocations ordinaires subissent aussi une forte friction de 
réseau due à leur structure de cœur [Farenc 1992, Viguier et al. 1995, Simmons et al. 1997, 
Sriram et al. 1997]. Comme dans le titane, elles s’allongent alors préférentiellement selon 
leur direction vis et ont un mouvement saccadé, mais toute la dislocation n’effectue pas le 
saut et de nombreux macro-décrochements sont présents sur la dislocation [Couret 1999, 
Couret 2001]. Cependant, et bien que ce point soit encore sujet à controverse, il semble que 
dans TiAl la majorité des ancrages soient de nature extrinsèque alors que dans le Ti-6Al-4V, 
nous avons montré qu’ils sont sans ambiguïté de nature intrinsèque. La faible mobilité des 
dislocations ordinaires dans TiAl n’est pas due aux ancrages extrinsèques, qui ont un rôle 
mineur, mais à la force de friction qu’elles subissent [Couret 2001]. Nous pouvons donc 
supposer que dans le Ti-6Al-4V, les ancrages extrinsèques, qui sont rares, ont aussi un rôle 
mineur. 
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VII.5. Evaluation de l’énergie de l’ancrage des dislocations 
vis 
 
 
Comme nous venons de le voir, les dislocations vis ont une faible mobilité du fait de leur 
structure de cœur. Nous proposons ici une méthode permettant d’évaluer l’énergie relative à 
cet ancrage des dislocations vis à partir de dislocations courbées sous contrainte. Par exemple 
la Figure 72, qui est un zoom du cliché (c) de la séquence Figure 21, présente une boucle de 
dislocation sous contrainte photographiée en champ sombre au cours d’un essai in situ. Le 
brin vis AB est rectiligne. Nous avons noté α l’angle d’échappement au point B : c’est l’angle 
(b,u) entre le vecteur de Burgers b et le vecteur u tangent au brin mixte au point B. 
 
Figure 72. Boucle de dislocation sous contrainte ; l'angle d'échappement α est représenté 
 
Nous allons montrer que la mesure de cet angle sous contrainte permet d’évaluer la variation 
d’énergie correspondant à l’ancrage du brin vis. 
 
 
VII.5.1. Méthodologie 
 
Cette méthode est basée sur la comparaison entre la forme d’une boucle expérimentale sous 
contrainte et une boucle modélisée. 
 
La Figure 73 (a) représente la variation classique de l’énergie par unité de longueur E(θ) 
d’une dislocation en fonction de son caractère θ. Cette énergie est donnée en élasticité linéaire 
isotrope par la relation :  
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où Ev est l’expression de l’énergie du brin vis, µ le module de cisaillement, ν le coefficient de 
Poisson, b la norme du vecteur de Burgers, r le rayon de cœur de la dislocation et L la taille 
du grain. 
 
Figure 73. Energie d'une dislocation en fonction de son caractère (a) et représentation de la 
boucle correspondante (b) 
 
La Figure 73 (b) donne la forme d’une boucle de dislocation calculée par la méthode 
proposée par Hazzledine et al. [Hazzledine et al. 1984]. Comme l’énergie des brins vis est 
inférieure à celle des brins coin et mixte, les parties à caractère vis sont majoritaires et la 
boucle est naturellement allongée selon la direction vis. Cette modélisation étant réalisée dans 
l’approximation de la tension de ligne, elle ne tient pas compte des interactions entre les 
différents brins de la boucle et n’est donc pas valable pour des boucles trop petites (c’est à 
dire ayant un diamètre inférieur à environ 100b). 
 
Dans le paragraphe précédent, nous avons vu que la structure de cœur stable des brins vis 
n’est pas planaire, ce qui réduit fortement leur mobilité. Ceci suggère que par son étalement 
tridimensionnel, le brin vis diminue encore son énergie d’une quantité que nous noterons ΔEv. 
Dans la suite, nous nous intéresserons alors à la variation relative ΔEv/Ev de l’énergie du brin 
par rapport au cas classique sans étalement de coeur.  
Nous avons représenté sur la Figure 74 (a) l’évolution de E(θ) dans ces conditions. Comme 
c’est une valeur que nous avons mesurée expérimentalement, nous avons choisi de prendre 
ΔEv/Ev = 0,2. Avec cette hypothèse, nous avons ensuite, tracé sur la Figure 74 (b) la forme de 
la boucle correspondante. La direction vis est plus stable que les directions coin et mixte dans 
les conditions que le calcul permet de préciser. L’instabilité du brin mixte et la présence d’un 
point anguleux sur la dislocation peuvent s’expliquer à partir du diagramme de Wulf comme 
cela est précisé en annexe. 
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Figure 74. Energie d'une dislocation en fonction de son caractère dans le cas où la direction 
vis est plus stable que dans le cas classique (a) ; les zones grisées correspondent à des 
orientations défavorables du point de vue énergétique (détails en annexe) ; représentation de 
la boucle correspondante (b) où l'angle d'échappement α est également indiqué 
 
Dans ces conditions, nous comprenons intuitivement que lorsque la valeur du rapport ΔEv/Ev 
augmente, la longueur du brin vis ancré et la valeur de l’angle d’échappement α augmentent 
aussi. Les calculs que nous avons réalisés permettent alors de quantifier cette interprétation et 
nous avons tracé sur la Figure 75 la variation de ΔEv/Ev en fonction de l’angle d’échappement 
α. La relation analytique entre ΔEv/Ev et α est précisée en annexe. Cette courbe permet alors 
d’associer une valeur d’énergie relative à chaque angle d’échappement mesuré. 
 
Figure 75. Evolution de ΔEv/Ev en fonction de l'angle d'échappement α ; l'incertitude sur 
ΔEv/Ev est directement reliée à celle de la mesure de l'angle Δα 
 
VII.5.2. Mesures de l’angle d’échappement et détermination de ΔEv/Ev  
 
Nous avons mesuré les angles d’échappement projetés sur le plan de l’image. Ces angles ont 
ensuite été corrigés pour obtenir leurs valeurs dans le plan de glissement en utilisant la 
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projection stéréographique. Nous avons réalisé une cinquantaine de mesures dans les nodules 
αP et une quinzaine dans les lamelles αS. Nous n’avons pas pris en compte les boucles trop 
proches d’autres dislocations dont le champ de contrainte pourrait modifier la valeur de 
l’angle α. Les résultats obtenus sont reportés sous la forme d’histogrammes sur la Figure 76. 
 
Figure 76. Histogrammes correspondant aux mesures des angles d'échappement dans les 
nodules αP (pour du glissement basal et prismatique) et dans les lamelles αS ( pour du 
glissement basal) 
 
A partir de ces mesures et de la courbe Figure 75, nous avons déterminé les valeurs moyennes 
des angles d’échappement dans les nodules αP et dans les lamelles αS qui sont données dans 
le Tableau 6. Dans les nodules, ces valeurs sont voisines dans le plan basal et dans le plan 
prismatique ; elles ne dépendent donc pas du plan de glissement des dislocations. La valeur 
moyenne de cet angle dans le plan basal des lamelles αS est par contre très différente de celle 
mesurée dans les nodules (14° contre 25°). Nous avons alors déduit les valeurs 
correspondantes de ΔEv/Ev qui sont reportées sur le Tableau 6. Nous pouvons constater que 
l’énergie relative de l’ancrage des brins vis est de l’ordre de 20% dans les nodules αP et de 
l’ordre de 6% dans les lamelles αS. 
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! (°) "EV/EV
Nodule !P (basal) 24 ± 3 0,17 ± 0,03
Nodule !P (prismatique) 26 ± 3 0,20 ± 0,03
Lamelle !S (basal) 14 ± 3 0,06 ± 0,02
 
Tableau 6. Valeurs moyennes des angles α d'échappement et variations d'énergie 
correspondantes 
 
VII.5.3. Discussion des résultats 
 
Les résultats ci–dessus reposent sur l’hypothèse que la partie mixte de la boucle est en 
équilibre avec la contrainte appliquée et que les forces de friction sur ces brins sont 
négligeables. Cette hypothèse n’est certainement pas vérifiée dans les nodules αP où existe la 
friction due à l’OCD. Elle l’est certainement davantage dans les lamelles αS où cet ordre 
n’existe pas. Cette friction est certainement la première cause d’incertitude dans cette mesure. 
En effet, à cause de cette friction, qui retient la partie mixte, la valeur de l’angle α mesurée a 
tendance à être surestimée, et donc le rapport ΔEv/Ev aussi. Cette surestimation peut être 
corrigée en évaluant la contrainte de friction due à cet ordre comme nous le verrons dans le 
paragraphe suivant. 
La seconde cause d’incertitude est due à la mesure des angles. Elle ne peut pas être évitée et 
dépend de la qualité des images. Nous l’estimons à environ 3°, ce qui se traduit par une 
incertitude absolue de 2 à 3% sur l’évaluation de ΔEv/Ev. Ces incertitudes ont été reportées sur 
le Tableau 6. 
 
Nous allons à présent discuter le résultat expérimental ΔEv/Ev ~ 0,2 par une réflexion 
s’appuyant sur les calculs à l’échelle atomique réalisés sur le titane pur [Girshick et al. 1998, 
Bacon et Vitek 2002]. Ces calculs réalisés avec deux types de potentiels font apparaître que la 
structure de cœur des dislocations vis dépend du potentiel utilisé. Ils calculent alors l’énergie 
par unité de longueur du brin vis Ev dans le plan basal qui est de l’ordre de 0,8.10-9 J.m-1. 
Cette énergie comprend deux contributions : 
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Le premier terme correspond à la contribution élastique et le second à l’énergie de cœur 
Ecoeur, sachant que ces deux contributions sont indiscernables dans le calcul à l’échelle 
atomique et, comme le précise les auteurs [Bacon et Vitek 2002] : "sachant que la partition 
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entre énergie élastique et énergie de cœur n’est pas unique, le choix du rayon de cœur r est 
arbitraire". 
Nous comprenons dans ces conditions que la variation relative d’énergie ΔEv/Ev que nous 
mesurons concerne également ces deux contributions. 
 
Plaçons nous à l’échelle mésoscopique et supposons comme cela est souvent fait que 
l’énergie du brin vis Ev est essentiellement élastique. En prenant µ = 40 GPa , b = 0,292 nm, L 
= 100 nm et r = b, nous obtenons Ev = 1,6.10-9 J.m-1 et la variation d’énergie correspondante 
est alors (en prenant le rapport expérimental ΔEv/Ev ~ 0,2) : 
 
ΔEv = 0,2 Ev = 0,3.10-9 J.m-1 
 
Cette valeur est donc essentiellement due au cœur de la dislocation vis. En utilisant le concept 
de gamma surface, utilisé pour la première fois par Vitek [Vitek 1968], l’énergie de faute dans 
le plan basal a été calculée à 110 mJ.m-2 [Bacon et Vitek 2002]. A partir de cette valeur et si 
l’on admet que la largeur de dissociation du cœur est de l’ordre de 1,2 nm [De Crecy et al. 
1983], nous obtenons une variation d’énergie due à la dissociation de cœur de 0,14.10-9 J.m-1. 
Nos mesures sont donc du même ordre de grandeur que les valeurs obtenues à partir de 
modélisations à l’échelle atomique. La valeur mesurée expérimentalement est cependant 
environ deux fois plus importante, ce qui peut s’expliquer par plusieurs raisons : 
- Tout d’abord les calculs atomistiques sont réalisés pour du titane pur sans interstitiels 
ni éléments d’alliage, et nous avons vu que la mobilité des brins vis est plus faible dans 
le Ti-6Al-4V que dans le titane, ce qui va bien dans le sens d’une énergie d’ancrage 
ΔEv plus importante dans le Ti-6Al-4V. 
- La structure de cœur n’étant pas planaire mais à trois dimensions, le concept de faute 
d’empilement n’est pas très bien adapté à sa description et sous-estime certainement 
son énergie. 
- Les calculs atomistiques sont réalisés pour des tailles de cristal très faibles (~ 6b) avec 
très peu d’atomes ce qui ne permet pas une description très réaliste du cristal. 
 
Cette méthode originale permet pour la première fois de donner des informations 
quantitatives sur l’énergie de l’ancrage des dislocations vis. Les résultats obtenus permettent 
ainsi de comparer les prévisions des modèles atomiques avec l’expérience, et éventuellement 
de déterminer la validité de certains modèles. 
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VII.6. Ordre à courte distance 
 
 
VII.6.1. Caractéristiques particulières dans cet alliage 
 
Comme cela a été vu dans le chapitre I, la présence d’empilements de dislocations dans les 
alliages de titane est toujours attribuée à la présence d’ordre à courte distance (OCD). 
Cependant, seule une étude a mis en évidence de l’OCD dans un alliage modèle Ti-6Al par 
diffusion de neutrons [Neeraj et al. 2000b]. Cette équipe a aussi montré qu’il améliore 
fortement la tenue en fluage et qu’il s’accompagne d’une déformation hétérogène par 
empilements [Neeraj et al. 2000a, Neeraj et Mills 2001]. 
Lors de nos essais in situ, nous retrouvons bien la présence d’empilements (Figure 46). Pour 
la première fois, nous avons pu assister à leur création et leur propagation dans les nodules 
αP. La présence d’empilements se justifie par le fait que la contrainte appliquée seule n’est 
pas suffisante pour déplacer une dislocation isolée dans un milieu présentant l’obstacle diffus 
constitué par l’OCD. L’empilement de quelques dislocations crée alors une concentration de 
contrainte suffisante en tête d’empilement pour permettre le déplacement des dislocations. 
Lorsque les premières dislocations se propagent, elles détruisent l’OCD, favorisant ensuite les 
mouvements de dislocations dans ce même plan de glissement. 
 
Dans certains nodules, les empilements ne sont constitués que de deux dislocations qui 
avancent de manière corrélée (Figure 49 et Figure 50). Nous n’avons jamais observé de 
source de telles dislocations appariées à l’intérieur des nodules. Toutes sont émises à partir 
d’interfaces αP/β. L’hypothèse la plus plausible qui permet d’expliquer la présence de paires 
seules est que la phase β soit parfois ordonnée. En effet, les dislocations créées dans la phase 
β étant des superdislocations, elles vont se dissocier en deux dislocations parfaites de vecteur 
de Burgers a dans la phase α. Deux points vont en faveur de cette hypothèse : 
- Aux vues des concentrations en vanadium mesurées dans la phase β (au moins 30%at), 
il est tout à fait possible d’obtenir une phase ordonnée de type B2. Cette phase est 
souvent observée dans des alliages ternaires Ti-Al-X (où X=V, Mo ou Nb) et possède 
une composition non-stœchiométrique présentant un excès de titane [Banerjee et al. 
1987, Lee Pak et al. 1991, Loretto et al. 2000, Loretto et al. 2002, Shankar et al. 2006]. 
Elle a aussi été observée dans des alliages TiAl enrichis en chrome ou en vanadium où 
elle est le siège d’émissions de dislocations [Gao et al. 1994]. 
- En de rares occasions, nous avons pu observer des taches de surstructure sur des clichés 
de diffraction électronique pris dans des grains β. La Figure 77 en est un exemple : 
cette diffraction a été prise post mortem dans la phase β d’où semblent provenir les 
paires de dislocations de la Figure 49 ; les taches de surstructure sont indiquées par des 
flèches. 
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A notre connaissance, la présence de phase β ordonnée n’a jamais été observée dans le 
Ti-6Al-4V ou des alliages de composition proche. Comme le suggèrent Lee Pak et al., cela est 
peut-être dû au fait que les spots de surstructure des clichés de diffraction de la phase β soient 
parfois attribués à tort à la présence de précipités de phase ω [Lee Pak et al. 1991]. 
Même si la présence de dislocations appariées dans les nodules semble due à l’existence 
d’une phase β ordonnée, il n’en reste pas moins que la phase α est ordonnée à courte distance 
dans les nodules. Si ce n’était pas le cas, rien ne contraindrait en effet les deux dislocations de 
la paire à continuer à se propager ensemble. De plus, nous avons observé que la première 
dislocation de la paire ne peut généralement pas avancer sans l’aide de la seconde. 
 
Figure 77. Diffraction électronique de la phase β supposée ordonnée ; les flèches indiquent 
les taches de surstructure 
 
Ces modes de déformation, que nous associons à l’OCD, se produisent uniquement dans les 
nodules αP, les lamelles αS se déformant par des mouvements individuels de dislocations. 
Nous pouvons interpréter ceci par des variations dans la présence d’OCD. Il doit donc exister 
de petites fluctuations de concentration en Al dans les différentes phases : la phase αP qui 
précipite d’abord doit être plus riche en Al que αS. Nous n’avons pour le moment pas réussi à 
mettre en évidence cette différence de concentration par EELS car elles sont certainement 
trop faibles pour être détectées par cette méthode. 
 
 
VII.6.2. Aspects quantitatifs - Comparaison avec les superalliages 
 
A partir de mesures réalisées sur des dislocations appariées, nous allons ici évaluer la 
contribution de l’ordre comme obstacle à la propagation des dislocations. 
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Figure 78. Forces s'exerçant sur chacune des deux dislocations de la paire sous contrainte ; 
les dislocations se déplacent vers la droite 
  
Nous avons représenté sur la Figure 78 les forces qui s’exercent sur chacune des dislocations 
d’une paire sous contrainte appliquée. Les dislocations se propagent vers la droite, la première 
dislocation de la paire étant celle de droite et la seconde celle de gauche. Les hypothèses 
suivantes ont été faites : 
- Les dislocations sont rectilignes et infinies. 
- La propagation de la première dislocation, qui détruit en partie l’OCD, génère un 
défaut auquel on associe la force γ1 qui freine cette première dislocation. La seconde 
dislocation perturbe elle aussi l’OCD restant, et est à l’origine de la force γ2. 
- En plus de la force associée à la contrainte appliquée bτa, chaque dislocation ressent 
une force de friction due à la solution solide bτSS, supposée être la même pour les deux 
dislocations. 
Chaque dislocation ressent également l’interaction élastique répulsive avec l’autre dislocation. 
Cette interaction s’écrit A/X, où X est la distance séparant les deux dislocations et A une 
constante. La valeur de cette constante est différente pour les brins vis (Av) et les brins coin 
(Ac) et s’écrit : 
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L’équilibre quasi-statique des dislocations s’écrit alors : 
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Les équations (a) et (b) traduisent respectivement l’équilibre de la première et de la seconde 
dislocation. Cette écriture est formellement valable pour les brins vis et coin (à condition de 
prendre la valeur de la constante A appropriée) et dans les plans prismatique et basal.  
Malheureusement, ce système comporte plus d’inconnues (γ1, γ2, τSS) que d’équations et ne 
peut être résolu comme c’est toujours le cas pour les systèmes mécaniques avec des liaisons et 
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avec frottement. Mais nous pouvons quand même l’utiliser pour obtenir certains 
renseignements. 
 
Si on note respectivement Xv et Xc les distances de séparation moyennes entre les segments 
vis et entre les segments coins, l’équation (a) permet d’évaluer théoriquement le rapport Xv/Xc 
qui a alors la même valeur pour les glissements prismatique et basal et vaut : 
 
Xv/Xc = Av/Ac = 1 - ν = 0,67 
 
Si nous calculons les valeurs de ce rapport dans les plans prismatique et basal à partir de nos 
mesures expérimentales (Tableau 4), nous obtenons un rapport presque identique dans les 
deux types de plan d’environ 0,6. 
La légère différence entre les valeurs expérimentale et théorique est certainement due à la 
structure de cœur des brins vis qui crée un ancrage supplémentaire sur ces brins. En l’absence 
de cet ancrage, les brins vis seraient en effet plus libres et la distance les séparant légèrement 
plus grande. Mais la différence entre les deux rapports est faible et le modèle simple utilisé 
pour décrire la paire semble être adapté. 
 
La résistance totale de la solution solide à la propagation de la première dislocation est 
constituée de deux contributions : celle due à la friction de la solution solide (bτSS) et de celle 
due l’OCD (γ1). Elle peut s’évaluer à partir de l’équation (a) et s’écrire sous la forme : 
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D’après cette équation, nous voyons qu’il y a également deux contributions qui font avancer 
la première dislocation : la contrainte appliquée et la contrainte due à l’interaction élastique 
avec la seconde dislocation de la paire. Pour que la première dislocation puisse avancer, la 
contrainte appliquée ne suffit pas et c’est alors la concentration de contrainte créée par 
l’empilement de deux dislocations qui lui permet de se déplacer. Ce supplément de contrainte 
a pour origine l’interaction élastique répulsive avec la seconde dislocation de la paire et peut 
être calculée. Pour les segments vis, sa valeur est de AV/bXV ≈ 50 MPa (avec XV = 45 nm). 
 
Pour obtenir la résistance totale à la propagation de la paire, il ne faut considérer que les 
forces extérieures au système "paire de dislocations". Ces forces sont représentées sur la 
Figure 79. L’équation d’équilibre de la paire s’obtient alors en substituant γ1 dans l’équation 
(b) :  
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Lors d’un essai in situ, nous n’avons pas accès à la valeur de la contrainte appliquée sur 
l’échantillon. Mais si nous admettons la valeur de τa = 380 MPa obtenue par Bridier et al. 
pour la CRSS dans le même alliage [Bridier et al. 2005], les équations (c) et (d) donnent la 
résistance totale de la solution solide ordonnée à courte distance. Elle vaut 430 MPa pour la 
première dislocation, soit environ 1,15τE (où τE est la limite d’élasticité résolue, avec ici 
τE=τa) et 760 MPa pour la paire. 
 
Figure 79. Forces extérieures s'exerçant sur une paire de dislocations sous contrainte ; les 
dislocations se déplacent vers la droite 
 
C’est dans les alliages à base de nickel que le travail le plus complet sur l’influence de l’OCD 
sur le mouvement des dislocations a été réalisé [Pettinari-Sturmel et al. 2004, Saada et al. 
2004, Pettinari-Sturmel et al. 2005]. Dans ces alliages la déformation se produit uniquement 
par empilements à basse et moyenne températures. Les dislocations situées en tête de ces 
empilements sont toujours appariées. L’analyse fine de l’équilibre des dislocations de 
l’empilement permet de déterminer la contribution de l’OCD à la résistance de la solution 
solide. Les auteurs montrent que l’OCD présente une résistance au mouvement des 
dislocations supérieure à la limite d’élasticité (γ1/b ~ 1,3τE). Ils en déduisent que la résistance 
de la solution solide ordonnée γ1/b + τSS est supérieure à la limite d’élasticité ; elle est alors 
atteinte par la concentration de contrainte créée par l’empilement. 
 
Ce travail, réalisé dans notre équipe, nous sert de référence mais la situation présentée ici dans 
le Ti-6Al-4V est plus complexe. Deux points importants peuvent alors être remarqués : 
- La comparaison des mouvements des brins coin dans les lamelles αs et les nodules αP 
montre que leur vitesse est divisée par 50 en présence d’OCD. La vitesse des brins vis 
semble par contre peu affectée par la présence de cet ordre. Ceci explique que le 
rapport entre les vitesses des brins coin et vis est voisin de 2 dans les nodules αP 
ordonnés à courte distance tandis qu’il est de l’ordre de 100 dans les αs en absence de 
cet OCD. 
- La situation des brins vis est particulière : ils avancent par sauts à cause de leur 
étalement de cœur à trois dimensions dans une solution solide ordonnée à courte 
distance. A notre connaissance, cette situation originale n’a jamais été signalée dans la 
littérature. Les expériences présentées ici donnent alors quelques renseignements sur 
leur comportement dans cette situation. La première dislocation de la paire ancrée par 
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sa structure de cœur, laisse un défaut d’énergie bγ1. Comme elle continue à avancer par 
sauts, nous pouvons penser que sa structure de cœur contrôle encore le glissement dans 
cette situation. 
Dans les nodules αP, la présence d’OCD offre une résistance supplémentaire à la propagation 
des dislocations : les segments coin voient leur vitesse fortement décroître alors que les 
segments vis semblent moins affectés. Leur mouvement continue en effet a être contrôlé par 
leur structure de cœur, l’OCD offrant une résistance supplémentaire relativement faible mais 
non négligeable, les contraignant notamment à se déplacer par paires. 
 
 
 
VII.7. Influence des traitements de surface 
 
 
Nous avons vu que le traitement de nitruration modifie fortement la microstructure de 
l’alliage au niveau de sa surface. Les caractéristiques de la microstructure en surface ayant 
déjà fait l’objet d’une thèse au laboratoire [Mirguet 2004], nous ne reviendrons pas ici sur ces 
résultats. Les modifications apportées au niveau des micromécanismes de déformation seront 
par contre discutés ici. 
 
 
 
VII.7.1. Micromécanismes observés au voisinage de la surface traitée 
 
 
La couche de combinaison nano-cristallisée ne se déforme quasiment pas plastiquement à ces 
taux de déformation (0,3% de déformation plastique). Quelques nano-grains peuvent contenir 
des dislocations, mais il est probable que cette couche ne se déforme que de manière 
élastique, surtout en surface où la taille des grains est très faible (inférieure à 100 nm). Par 
contre la couche de diffusion, enrichie en azote, subit une déformation plastique relativement 
importante et nous nous concentrerons par la suite sur les mécanismes de déformation de cette 
couche. 
 
Dans les lamelles αS, nous n’observons pas de modifications significatives de l’arrangement 
des dislocations (Figure 60). Ceci est dû au fait que la quantité d’azote implanté y est 
probablement plus faible que dans les nodules. En effet, le vanadium est connu pour être un 
élément retardateur de la nitruration [Guillou et al. 1998] et nous avons vu qu’il était 
concentré dans les colonies lamellaires (surtout dans la phase β).  
Dans les nodules, nous avons par contre mis en évidence plusieurs différences avec l’alliage 
brut. Certains nodules présentant une densité de dislocations élevée, il a été difficile de 
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réaliser des observations précises. Mais dans d’autres nodules, moins déformés, les 
dislocations sont plus facilement observables (Figure 61 et Figure 62). Les modifications que 
nous avons observées sont alors : 
- la présence d’empilements avec plusieurs paires de dislocations en tête, 
- une déformation plus hétérogène que dans l’alliage brut, ce qui a été confirmé par un 
essai in situ avec une très forte localisation de la déformation. 
Ces modifications de la distribution des dislocations montrent une évolution de l’ordre dans 
les nodules de la couche de diffusion apportée par le traitement de nitruration. 
 
 
VII.7.2. Evolution de l’ordre 
 
La présence de plusieurs paires en tête d’empilement montre une évolution de l’ordre à courte 
distance (OCD) vers des nano-précipités ordonnés à longue distance (OLD). Ce phénomène a 
déjà été observé et étudié dans les superalliages [Clément et al. 1996]. Les dislocations 
doivent s’apparier dans la matrice pour former une superdislocation dans un nano-précipité et 
le cisailler. Une fois que le précipité est complètement cisaillé, les dislocations peuvent avoir 
un mouvement individuel dans ce plan de glissement. Leur glissement est alors plus facile 
dans ce plan où l’ordre a été détruit que dans d’autres plans où l’ordre est toujours présent. 
Cela implique alors une localisation importante de la déformation dans quelques plans. 
Le nombre de paires en tête d’empilement donne une information sur la taille des nano-
précipités ordonnés. Par exemple sur la Figure 62 (a), 5 paires glissant dans le même plan 
peuvent être dénombrées. Le diamètre des précipités vaut alors 
! 
5 " 2b , soit environ 3 nm (où 
b est la norme du vecteur de Burgers des dislocations dans la phase α et 2b celle des 
superdislocations dans les nano-précipités). Sur la Figure 62 (b), seules 2 paires semblent être 
en tête de l’empilement, dans ce cas là, le diamètre des nano-précipités est d’environ 1,2 nm. 
Cet empilement se trouvant à une profondeur plus grande que l’empilement précédent (4,5 
µm contre 2,5 µm), il semble que la taille des précipités dépendent de la profondeur, c’est à 
dire de la concentration en azote. 
 
Intéressons nous maintenant à la nature de ces précipités ordonnés dans les nodules αP. Ils 
sont vraisemblablement dus au traitement de nitruration et nous pouvons penser qu’il s’agit de 
nitrures de titane de type TiN ou Ti2N. Le traitement de nitruration a été effectué pendant 12 
heures à 600 °C ; à cette température, le coefficient de diffusion de l’azote dans le titane est 
de l’ordre de 10-14 cm2.s-1 [Anttila et al. 1983, Fouquet 2004], ce qui correspond dans ces 
conditions à une profondeur de pénétration de l’ordre du micromètre. Mais l’azote peut 
diffuser plus profondément en présence de court-circuit de diffusion comme les interfaces ou 
les dislocations. Ces dernières, souvent présentes dans les nodules αP après l’élaboration du 
matériau, peuvent expliquer que nous observons des empilements avec plusieurs paires en tête 
jusqu’à environ 5 µm de profondeur. Par contre, les concentrations en azote sont alors 
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sûrement très faibles (non mesurables par EELS) et ne peuvent alors sûrement pas former des 
précipités ordonnés de nitrures de titane. 
Une autre possibilité serait des précipités plutôt de type Ti3Al. En effet, le traitement de 
nitruration peut agir comme traitement thermique permettant la précipitation de Ti3Al dans les 
nodules αP de la couche de diffusion. Plusieurs points semblent montrer que cette 
précipitation est aidée par la plus forte teneur en azote dans la couche de diffusion : 
- Nous n’observons pas de paires de dislocations en tête d’empilements dans le substrat, 
mais seulement dans la couche de diffusion. 
- Il est connu que la présence d’oxygène favorise la précipitation de Ti3Al dans les 
alliages de titane [Lim et al. 1976, Gray et al. 1990]. Or, l’azote est également un 
interstitiel avec les mêmes propriétés que l’oxygène : lorsque l’on exprime la teneur en 
interstitiel en équivalent oxygène O*, l’azote a un poids relatif deux fois plus grand que 
l’oxygène et le carbone. 
Le traitement de nitruration modifie donc l’état d’ordre dans les nodules de la couche de 
diffusion. De part la présence plus importante d’azote et la température du traitement, l’ordre 
à courte distance évolue vers une nano-précipitation de précipités ordonnés à longue distance. 
 
La présence de paires en tête d’empilement n’est pas systématique, par exemple lors de l’essai 
in situ réalisé, nous observons des empilements glissant dans les plans prismatiques sans 
aucune paire en tête. Ceci peut s’expliquer assez facilement. En effet, tous les grains ne sont 
pas identiquement nitrurés et la quantité d’azote implanté peut varier d’un grain à l’autre. Ces 
variations sont simplement dues à l’orientation cristallographique des grains : les grains dont 
le plan de base est perpendiculaire à la surface sont plus facilement nitrurés [Fouquet 2004]. 
 
Concernant les essais de traction MET in situ sur des échantillons traitées en surface, nous 
avons montré la faisabilité de la technique de préparation. Les résultats obtenus sont en 
accord avec les observations effectuées au MEB par P. Villechaise (ENSMA-Poitiers) où les 
premières fissures en surface apparaissent au niveau des nodules αP à l’aplomb des bandes de 
glissement. Nous observons en effet que dans les nodules αP la déformation est beaucoup plus 
localisée que dans l’alliage brut (Figure 69) : les empilements arrivant au niveau de la couche 
de combinaison sont alors stoppés et l’accumulation de contrainte générée par les dislocations 
qui continuent à glisser dans ces plans explique l’apparition de fissures. 
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Conclusion et perspectives 
 
 
 
L’objectif général de ce travail était d’étudier par microscopie électronique en transmission 
les micromécanismes de déformation de l’alliage de titane Ti-6Al-4V et de comprendre leur 
évolution au voisinage des surfaces traitées. 
 
Dans les colonies lamellaires les essais de déformation in situ que nous avons réalisés 
montrent qu’à température ambiante : 
- Les dislocations sont souvent émises des interfaces αS/β.  
- Les dislocations se propagent dans les lamelles αS en se multipliant par création de 
boucles par glissement dévié des brins vis.  
- C’est le mouvement de ces brins vis rectilignes qui contrôle la déformation : leur 
vitesse est de deux ordres de grandeur inférieure à celle des brins coins. 
- Cet ancrage des segments vis est certainement dû à l’étalement tridimensionnel de leur 
cœur. En se désancrant, ces dislocations avancent de manière saccadée par sauts 
comme cela a déjà été observé dans le titane pur. 
- Des ancrages ponctuels sur les dislocations existent mais semblent jouer un rôle 
mineur. 
- Compte tenu de la relation d’orientation entre les deux phases αS et β, les interfaces 
αS/β ne sont certainement pas des obstacles très efficaces au glissement des 
dislocations. Les mesures de contrainte locale que nous avons réalisées montrent la 
présence d’un gradient de contrainte dans les lamelles αS : la contrainte locale décroît 
de l’interface vers le centre de la lamelle ; cette variation est confirmée par les 
expériences de diffraction électronique en faisceau convergent que nous avons 
réalisées. 
 
Dans les nodules αP les essais de déformation in situ que nous avons réalisés montrent que le 
mouvement des dislocations est plus collectif que dans les lamelles αS : 
- soit les dislocations avancent en restant appariées et sont alors toujours issues des 
interfaces αP/β, 
- soit le glissement se produit par empilements de dislocations qui sont souvent issues de 
sources situées au centre des nodules. 
Ces deux modes de déformation sont la signature de la présence d’un ordre à courte distance 
(OCD) dans les nodules. La présence de paires ou d’empilements de dislocations s’explique 
de la manière suivante : la première dislocation détruit en partie l’OCD ce qui crée un défaut 
d’énergie γ. La force γ/b retient alors la dislocation qui nécessite l’aide d’une seconde 
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dislocation pour continuer à se déplacer. Si les dislocations sont issues d’une source comme 
nous l’avons parfois observé, l’empilement crée la concentration de contrainte nécessaire et 
les dislocations se propagent dans le plan où l’OCD a été détruit. L’originalité de la situation 
explorée ici est que, dans les nodules αP, les segments vis restent rectilignes et leur étalement 
de cœur contribue toujours à la résistance de l’alliage. Mais cet étalement de coeur se produit 
en présence d’OCD qui offre alors une seconde contribution à la résistance de l’alliage. Les 
mesures que nous avons réalisées montrent que cette simultanéité influence le rapport des 
vitesses des brins coin et vis qui est divisé par un facteur 50. 
 
Les résultats obtenus sont qualitativement en accord (et c’est rassurant) avec les observations 
que nous avons réalisées post mortem sur des échantillons déformés macroscopiquement. 
Ils sont aussi en accord avec certains résultats de la littérature, par exemple sur le rôle des 
brins vis ou la présence d’OCD. La dynamique des dislocations observée in situ permet 
d’obtenir des informations complémentaires quantitatives à l’échelle microscopique 
(contrainte effective locale, vitesse des dislocations, lieux de résistance, …). Elle a aussi 
permis d’initier une réflexion fondamentale sur deux points importants : 
- Nous avons montré que la résistance totale de la solution solide ordonnée dans les 
nodules αP est de 15% supérieure à la limite d’élasticité. Elle a alors deux origines : la 
friction de la solution solide et la tension due à l’OCD. 
- Nous avons évalué expérimentalement l’énergie d’ancrage des brins vis à partir de la 
mesure de l’angle d’échappement de la dislocation vis sous contrainte. Le gain 
d’énergie vaut alors 6% de l’énergie "classique" du brin vis dans les lamelles αS et 20% 
dans les nodules αP. Dans ces derniers, cette valeur est certainement légèrement 
surestimée à cause de la présence d’OCD. 
 
Pour l’alliage traité en surface par nitruration au LMP-Poitiers, nous avons identifié plusieurs 
régions au voisinage de la surface où les mécanismes de déformation sont différents de 
l’alliage brut : 
- Une région nano-cristallisée au voisinage immédiat de la surface qui ne se déforme pas 
plastiquement. 
- Une couche de diffusion enrichie en azote où le comportement des dislocations dans les 
nodules αP est très différent de celui de l’alliage brut. La déformation se produit de 
façon bien plus collective par empilements de dislocations pouvant présenter plusieurs 
paires en tête ; le caractère rectiligne des brins vis semble parfois moins marqué. 
Ceci montre que le traitement de nitruration modifie l’ordre dans les nodules de la couche de 
diffusion : celui-ci évolue d’un ordre à courte distance vers la formation de nano-précipités 
ordonnés à longue distance comme cela a déjà été observé dans la phase γ des superalliages. 
Nous avons également mis au point une technique de préparation d’échantillons originale 
dédiée aux essais de traction MET in situ de l’alliage traité en surface. Pour la première fois, 
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ce type d’essai sur des échantillons préparés en section transverse a été réalisé avec succès. 
Ceci ouvre ainsi la voie de cette technique à toute une nouvelle gamme de matériaux. 
 
Enfin nous pensons que cette étude sur les micromécanismes de déformation dans des 
conditions particulières (pour un alliage et une température donnés) peut servir de référence 
pour comprendre le comportement mécanique de la nouvelle génération d’alliages de titane 
comme la famille des Ti-5Al-5Mo-5V ou d’autres alliages à la microstructure et composition 
plus proches. Par exemple, dans le cadre d’une collaboration avec l’ENI-Tarbes/Turboméca 
(thèse Z. Hervier), nous avons déjà identifié des similarités entre le Ti-6Al-4V et les alliages 
Ti-6242 et IMI834 (présence d’OCD dans les nodules αP, rôle des dislocations vis) mais aussi 
des différences (énergie de faute plus faible dans le Ti-6242 permettant le maclage, OCD plus 
important en présence d’étain, influence de la température de déformation, …). 
 
En perspectives, plusieurs points de ce travail mériteraient certainement d’être poursuivis et 
affinés comme par exemple concernant l’alliage brut : 
- mieux comprendre la nature de l’OCD dans les nodules αP, 
- continuer l’étude des contraintes internes, notamment par diffraction électronique en 
faisceau convergent (LACBED et CBED), 
- analyser l’évolution des micromécanismes de déformation en fonction de la 
température, 
- étendre ce type d’étude à d’autres alliages de titane de nouvelle génération. 
Et concernant l’alliage traité en surface : 
- mieux comprendre l’évolution de l’ordre dans la couche de diffusion de l’alliage 
nitruré, 
- étudier la déformation de la couche nano-cristallisée sur des échantillons plus 
déformés, 
- réaliser d’autres essais de traction MET in situ sur l’alliage traité en surface, 
- analyser l’influence d’autres traitements de surface. 
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Annexes 
 
 
 
A.1. Mesure des contraintes 
 
 
Nous avons utilisé deux méthodes pour mesurer la contrainte locale ressentie par les 
dislocations lors d’essais de traction MET in situ. Toutes les deux sont basées sur la mesure 
du rayon de courbure des dislocations sous contrainte. La mesure est toujours effectuée sur 
des dislocations mobiles stoppées momentanément dans une position de pseudo-équilibre. 
 
La première méthode utilisée est la méthode "classique" consistant à mesurer la courbure 
locale des segments coin et mixte de dislocations. Ces segments étant flexibles, ils sont donc 
en équilibre avec la contrainte appliquée contrairement aux segments vis, qui sont rectilignes 
dans le titane à cause de leur structure de coeur.  
En élasticité, et en considérant que la contrainte de friction sur la dislocation est constante, le 
rayon de courbure R d’un segment de dislocation ancré entre deux obstacles ponctuels est 
inversement proportionnel à la force τb agissant sur lui et suit  la relation : R = T/τb, où T est 
la tension de ligne de la dislocation, b la norme de son vecteur de Burgers et τ la valeur de la 
contrainte locale. La tension de ligne T dépend du caractère θ de la dislocation  et est donnée 
en élasticité isotrope par la relation : 
 
! 
T =
µb2
4"
1+# $ 3# sin2%
1$#
ln
R0
b
 
 
où µ est le module de cisaillement, ν le coefficient de Poisson et R0 la taille du grain. La 
relation R = T/τb n’est donc valable que localement pour un rayon de courbure R constant ne 
dépendant alors pas du caractère θ. La Figure 80 (b) illustre le principe de cette méthode : une 
dislocation est courbée entre ces deux segments vis qui jouent le rôle d’ancrages ponctuels. 
Pour mesurer le rayon de courbure, il faut superposer un cercle sur une partie de la ligne de 
dislocation (en trait plein). Le rayon de courbure R est alors le rayon de ce cercle. Comme le 
rayon mesuré est projeté sur le plan de l’image, il faut corriger cette valeur pour obtenir la 
valeur réelle dans le plan de glissement de la dislocation. L’incertitude relative liée à cette 
méthode est au mieux de 20%. 
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Figure 80. Méthodes de mesure de la contrainte locale sur une boucle de dislocation (a) : 
pour la première méthode, un cercle est superposé sur la dislocation et un rayon de courbure 
est mesuré afin d'en déduire une valeur de contrainte (b) ; la seconde méthode consiste à 
superposer une forme de boucle calculée sur la ligne de dislocation (c) 
 
La seconde méthode consiste à calculer et à tracer la forme de la totalité de la boucle de 
dislocation à l’équilibre, pour une contrainte donnée, dans son plan de glissement et avec une 
tension de ligne T fonction du caractère θ. Ces calculs peuvent être réalisés en élasticité 
isotrope ou anisotrope à l’aide du logiciel DISDI développé par J. Douin [Douin et al. 1986, 
Douin 2007]. Comme nous l’avons précisé dans le chapitre II, nous avons utilisé pour ces 
calculs les constante élastiques du titane [Fisher et Renken 1964], n’ayant pas trouvé de telles 
données pour le Ti-6Al-4V. L’erreur commise sur les constantes élastiques doit cependant 
être assez faible. Le logiciel prenant en compte la projection du plan de glissement sur le plan 
de l’image, il suffit ensuite de superposer la boucle calculée sur la ligne réelle de la 
dislocation pour remonter à la valeur de la contrainte. Un exemple est donné sur la Figure 80 
(c) : les segments vis étant rectilignes à cause de leur structure de cœur, la boucle calculée ne 
peut être superposée qu’entre ces deux segments (en trait plein). L’incertitude relative liée à 
cette méthode est alors bien inférieure à celle de la première méthode et se situe autour de 7%. 
Ceci est en partie dû au fait que la superposition peut se faire sur une plus grande partie de la 
dislocation. 
 
L’exemple donné Figure 80 concerne une boucle de dislocation émise d’une interface αS/β, 
mais ces méthodes de mesure peuvent aussi être utilisées sur des dislocations stoppées sur des 
ancrages ponctuels comme ceux des Figure 29 et Figure 33. 
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A.2. Evaluation de l’énergie d’ancrage des dislocations vis  
 
 
A.2.1. Forme d'une boucle de dislocation 
 
La forme d'une boucle de dislocation est fixée par la condition du minimum d'énergie libre 
totale pour une contrainte donnée. En élasticité linéaire, la contrainte étant proportionnelle à 
la déformation, ce calcul se fera donc à déformation donnée, ce qui correspond pour la boucle 
à une surface donnée.  
Si E(θ) est la self-énergie par unité de longueur d'un segment de dislocation de caractère θ, 
l'énergie totale Et de la boucle L s'écrit : 
 
! 
E
t
= E(")dL#  
 
En un point A de la boucle L de coordonnées cartésiennes (x, y), on a : 
 
! 
dL = ( ˙ x
2
+ ˙ y
2
)
1/2
d"  
 
où 
! 
˙ x ="x /"# , et l'énergie totale de la boucle de dislocation s'écrit : 
 
! 
Et = ( ˙ x
2
+ ˙ y
2
)
1/2
E(" )d"#  
 
Par ailleurs la surface de la boucle est donnée par : 
 
! 
S = (x˙ y" ˙ xy)d#$  
 
La forme de la boucle sera donnée par la condition qui minimise Et à S constant. 
 
Appelons (r, θ) les coordonnées polaires du point A de la boucle L. On peut construire la 
tangente à L en A et tracer le vecteur 
! 
OM  normal à cette tangente, et de module 
! 
OM = p  
(Figure 81). 
 
Sur la figure on voit que 
! 
p = x cos" + ysin" , ce qui correspond au changement de variables : 
 
! 
x = pcos" # ˙ psin"  
! 
y = psin" + ˙ pcos"  
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Figure 81. Construction de la tangente à la boucle L et définition du vecteur 
! 
OM  
 
On peut alors réécrire l'énergie totale Et et la surface S de la boucle : 
 
! 
Et = (p + ˙ ˙ p)E(" )d"#  
! 
S =
1
2
(p + ˙ ˙ p)d"#  
 
où, à nouveau, nous voulons minimiser Et à S constant. Dans ce cas, le lagrangien Lg s’écrit :  
 
! 
Lg = Et "#S  
 
où λ, que l'on appelle le multiplicateur de Lagrange, doit satisfaire à l'équation d'Euler-
Lagrange du second ordre donnant la condition d'extremum pour Et à S constant : 
 
! 
"Lg
"p
#
d
d$
"Lg
"˙ p
+
d
2
d$ 2
"Lg
"˙ ˙ p
= 0  
 
Cette équation se réduit à : 
! 
p + ˙ ˙ p =
1
"
E(# )+
$ 2E(#)
d# 2
% 
& 
' 
( 
) 
*  
 
et la solution générale de cette équation différentielle est : 
 
! 
p(") =C sin(" #$)+E(") /%  
 
où C et β sont des constantes arbitraires. Le premier terme de l'équation ci-dessus a une 
période de 2π et si nous choisissons l'origine du calcul de telle façon que la boucle ait un 
centre de symétrie, en fait son centre, alors C = 0. On a alors : 
 
! 
p(") = E(" ) /#  
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La courbure locale R en chaque point de la boucle de dislocation obéit à la relation R = T/τb 
et peut être réécrite en 
! 
R = dL /d" = ( ˙ x 2 + ˙ y 2)1/ 2 = p + ˙ ˙ p
Avec la tension de ligne 
! 
T = E(")+
# 2E(" )
d" 2
, on en déduit que λ = τb. La forme de la boucle 
de dislocation est finalement donnée par [Hazzledine et al. 1984] : 
 
! 
x =
1
"b
cos(# )E(# )$ sin(# )
%E(#)
%#
& 
' 
( 
) 
* 
+ 
! 
y =
1
"b
sin(# )E(# )+ cos(# )
$E(#)
$#
% 
& 
' 
( 
) 
* 
 
 
A.2.2. Conditions de stabilité d'un segment de dislocation 
 
Les conditions de stabilité d'un segment de dislocation vis-à-vis de son énergie de ligne sont 
déterminées par construction de la courbe inverse de Wulff [Frank 1963, Head 1967].  
 
Considérons un segment de dislocation de longueur L orienté dans la direction du vecteur 
unitaire   
! 
r 
u . Ce segment sera considéré comme instable si il est énergétiquement favorable de 
le transformer en deux segments connectés de directions   
! 
r 
u 
A
 et   
! 
r 
u 
B
 et de longueur LA et LB 
(Figure 82). 
 
Figure 82. Décomposition du segment de longueur L en deux segments de longueurs LA et LB 
 
L'instabilité apparaît si :  
 
L.E > LA. EA + LB. EB 
 
où E, EA et EB sont les énergies de ligne par unité de longueur des trois segments respectifs. 
La continuité de la dislocation impose : 
 
  
! 
L.
r 
u = L
A
.
r 
u 
A
+ L
B
.
r 
u 
B
 
 
On trace maintenant l'inverse de l'énergie de ligne d'une dislocation en fonction de son 
caractère en coordonnées polaires (Figure 83). 
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Figure 83. Courbe inverse de Wulff représentant l'inverse de l'énergie de ligne d'une 
dislocation en fonction de son caractère en coordonnées polaires 
 
Les points A, B et P sont données par : 
 
  
! 
OA =
r 
u 
A
E
A
, 
  
! 
OB =
r 
u 
B
E
B
  et  
  
! 
OP =
r 
u 
P
E
P
 
et donc 
  
! 
OP =
L
P
.
r 
u 
L
A
.E
A
+ L
B
.E
B
 
 
et la condition pour la stabilité du segment   
! 
r 
u  est : 
 
! 
L
A
.E
A
+ L
B
.E
B( ) OP > LA .EA OA + LB .EB OB  
 
soit 
 
! 
L
A
.E
A
AP > L
B
.E
B
PB  
 
Si les points A, B et P sont alignés, alors 
! 
L
A
.E
A
AP = L
B
.E
B
PB .  
La direction   
! 
r 
u  est donc stable si le point P n’est pas situé entre la droite AB et l'origine, ou 
encore si la tangente à la courbe en P ne recoupe pas la courbe de Wulff. La direction   
! 
r 
u  est 
instable dans le cas contraire : la zone d'instabilité est donnée par les points de contact de la 
tangente qui sous-tend la région concave.  
 
 
A.2.3. Cas de la stabilisation dans la direction vis 
 
Dans la suite, nous nous placerons dans le cadre de l’élasticité isotrope bien que le même 
raisonnement s’applique en élasticité anisotrope. Dans ce cas cependant, les calculs ne 
peuvent pas être analytiques mais doivent être effectués numériquement. 
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Pour des raisons d’étalement de son cœur, le brin vis des dislocations a du titane diminue son 
énergie d’une quantité ΔEv. Dans ce cas, la courbe inverse de Wulff s’orne dans la direction 
vis d’une petite excroissance (Figure 84a) qui conduit à une zone d’instabilité décrite par 
l’angle α, obtenu en déterminant la partie concave de cette courbe, et observable directement 
sur les configurations de dislocations (Figure 84b). 
 
Figure 84. Courbe inverse de Wulff pour une dislocation ayant une énergie dans la direction 
vis diminuée de la quantité ΔEv (a) et représentation de la boucle correspondante (b) 
 
A partir de la mesure de l’angle α de la tangente à la dislocation au point anguleux, on peut en 
déduire l’angle β, la tangente à la podaire (1/E(α) en fonction de α), car les angles α et β sont 
reliés géométriquement par la relation : 
 
! 
" = #
dy
dx
= #
$(sin% /E(%))
$(cos% /E(%))
= #
$(sin% /E(%))
$%
$(cos% /E(%))
$%
 
 
ΔEv s’obtient à partir de : 
 
! 
1
E
v
"#E
v
=
cos$
E($)
+
sin$
E($)
tan% =
1
E($)
(cos$ + sin$.tan%)  
 
d’où : 
! 
"E
v
E
v
=1#
E($)
E
v
1
cos$ + sin$.tan%
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En élasticité isotrope, l’énergie de ligne par unité de longueur d’un segment de caractère α est 
donnée par : 
 
! 
E(") =
µb2
4#
cos
2" +
sin
2"
1$%
& 
' 
( 
) 
* 
+ ln
R
r
c
& 
' 
( 
) 
* 
+  
 
ce qui conduit à l’expression : 
 
! 
"E
v
E
v
=1#
cos$ 2 # 3% + % cos(2$)( )
2(1#% )
 
 
qui permet de tracer 
! 
"E
v
E
v
 en fonction de l’angle α (Figure 85). 
 
Figure 85. Evolution du rapport ΔEv/Ev en fonction de l'angle α permettant l'évaluation de 
l'énergie de l'ancrage des dislocations vis 
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